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Ni 基超合金は高温での機械特性や耐食性，耐酸化特性などが良いことが知ら
れている．そのため，航空機用ジェットエンジンや発電用ガスタービンの動静翼
として多く用いられている．中でも Ni 基超合金が最も多く使われているのが航
空機用ジェットエンジンであり，エンジン開発と平行して各種合金，及び製造プ
ロセスの開発が行われてきた．様々な Ni 基超合金が開発されるなか，Inconel 718
は，650˚C以下の高温において優れた機械的特性，微視組織安定性，溶接性を持
つ合金として開発され，航空宇宙分野で広範囲に用いられてきた． 
その一方，航空宇宙分野では，Ni 基超合金をはじめとする高価な金属材料が
多く使用されているため，歩留まりの向上と構造部材の軽量化が求められてい
る．しかし，現状のタービンディスクの製造では，鍛造材の結晶組織が不均一な
部分からディスクを削り出すため，歩留まりが極めて悪く，機械加工費が大きい．
また，Ni 基超合金の多くは熱伝導率が鋼の約 1/4 と低く，加工中のひずみ硬化
により，難削材であるという課題を有している．この問題に対し最近注目されて
いるのが積層造形（additive manufacturing）である．積層造形技術は，従来の削
り出す（subtractive）加工に対して，付け加える（additive）ことに特徴がある．
積層造形技術は，CAD で作製した部品形状をそのまま造形できることから，タ
ービンブレードのような複雑形状・中空形状の部品の製作や，一体造形による加
工工程の簡易化が見込まれており，切削加工，塑性加工等に次ぐ第 3 の加工法
として期待されている． 
新たな製造方法として期待されている積層造形だが，積層造形により製造さ
れた金属部品材は従来材と異なる微視組織を有することが知られており，積層
造形により製造された金属部材中で積層方向に伸びる柱状粒が観察されること
が報告されている．また，電子ビームを用いた電子ビーム溶融法では，粉末間で
のチャージアップなど製造工程に関する課題や，造形中の金属粉末の溶融挙動
などもまだ十分に解明されていないことなど，実用段階に至るまでに多くの課
題を抱えている．そこで，本研究では，電子ビーム溶融法に注目し，積層造形材
特有の組織を観察することで，組織形成メカニズムを調査し，積層造形材の組織
が強度に与える影響について明らかにすることを目的とした． 
 本論文は全 5章構成である． 
  
 
 
第 1章は緒言とし，航空宇宙産業における Ni基超合金と積層造形技術の現状，
積層造形技術の過去の研究を取り上げた上で，研究目的について記した．ならび
に，本研究に関連した理論を，Inconel 718，積層造形技術，Inconel 718 の積層造
形技術の研究状況，走査型電子顕微鏡技術について主に解説した． 
第 2 章は実験方法であり，試験片および組織観察用試料の作成手順，熱処理
条件，試験装置と実験条件について記述した．本研究では，熱処理の組織への影
響を調べるために，Inconel 718 の標準熱処理のほかに複数の熱処理を施した．強
度試験としては室温での硬さ試験，引張試験の他に，高温での特性を調べるため
に 650 °C 引張試験と 650 °C / 550 MPaクリープ試験を実施した． 
第 3 章は実験結果である．EBM 材の積層まま材と熱処理材の組織を観察し比
較した．積層まま材でのみ，造形物中心部と端部で密度測定を行い，位置ごとの
造形密度を比較した．硬さ試験では，EBM 材のほかに比較材として Inconel 718
溶解鍛造材も試験した．引張試験では，積層まま材と各熱処理材の強度特性の比
較に加え，積層方向と応力負荷方向が平行な試験片と垂直な試験片を用意し，異
方性についても調査した．650 °C / 550 MPaクリープ試験では，引張試験と同様
に積層まま材と熱処理材について応力負荷方向が異なる 2 種類の試験片で試験
した．  
第 4 章は考察である．EBM 材の造形パラメーターと組織を比較することで積
層まま材の組織形成機構について考察した．さらに，造形中の温度履歴と造形後
の熱処理が組織に与える影響を先行研究と比較することで考察した．強度特性
についても考察を行い，EBM 材の組織がクリープ特性に与える影響を明らかに
した． 
第 5 章は結言とし，本研究によって得られた結果および知見をまとめた．さ
らに，本論文を作成するにあたって用いた参考文献および謝辞を記した． 
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第 1章 緒言 
1.1 研究背景 
Ni 基超合金は高温での機械特性や耐食性，耐酸化特性などが良いことが知られている．
そのため，航空機用ジェットエンジンや発電用ガスタービンの動静翼として多く用いられ
ている．中でも Ni基超合金が最も多く使われているのが航空機用ジェットエンジンであり，
エンジン開発と平行して各種合金，及び製造プロセスの開発が行われてきた．様々な Ni基
超合金が開発されるなか，Inconel 718 (以下，IN 718 とする) は， 650 ˚ C 以下の高温におい
て優れた機械的特性，微視組織安定性，溶接性を持つ合金として開発され，航空宇宙分野で
広範囲に用いられてきた．Fig. 1.1 に例を示すと，Pratt & Whitney社製 PW4000 エンジンで
使用されている Ni基超合金の実に 57%が IN 718 である [1] [2]．  
その一方，航空宇宙分野では，Ni 基超合金をはじめとする高価な金属材料が多く使用さ
れているため歩留まりの向上と，さらに，構造部材の軽量化が求められている．しかし，現
状のタービンディスクの製造では，鍛造材の結晶組織が不均一な部分からディスクを削り
出すため，歩留まりが極めて悪く，機械加工費が大きい [3]．また，Ni基超合金の多くは熱
伝導率が鋼の約 1/4 と低く，加工中のひずみ硬化により，難削材であるという課題を有して
いる [4]．この問題に対し最近注目されているのが積層造形（additive manufacturing）である．
積層造形技術は，従来の削り出す（subtractive）加工に対して，付け加える（additive）加工
である．CAD で作製した部品形状をそのまま造形できることから，タービンブレードのよ
うな複雑形状・中空形状の部品の製作や，一体造形による加工工程の簡易化が見込まれてお
り，切削加工，塑性加工等に次ぐ第 3の加工法として期待されている [5] [6] [7]．金属を対
象にした積層造形法には，大きく分けて二つの方法がよく知られており，粉末床溶融結合法
（powder bed fusion）と指向エネルギー堆積法（direct metal deposition）である．特に，粉末
床溶融結合法はオーバーハング形状に関して直接金属溶融法よりも優位である．粉末床溶
融結合法の中でもいくつかの方法が存在し，熱源にレーザービームを使用する選択的レー
ザー溶融法（selective laser melting）と熱源に電子ビームを使用する電子ビーム溶融法がある．
選択的レーザー溶融法は電子ビームに比べて表面粗さが良く，使用できる合金の種類が多
いため注目されている [8]一方，造形中に生じる残留応力などが問題とされている．電子ビ
ーム溶融法は，造形温度の違いにより選択的レーザー溶融法に比べでより単結晶に近い組
織が得られることが報告されている [9]． 
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1.2 目的 
新たな製造方法として期待されている積層造形だが，これまでボイドやひずみの除去な
ど健全な形状の部品を造形することが課題となっていた．しかし，最近では，レーザーや電
子ビームで粉末を選択的に溶融凝固させる手法が進歩し，金属でも完全な緻密体が得られ
るようになってきた．その一方で，積層造形材は従来材と異なる微視組織を有することが知
られており，積層造形中では積層方向に伸びる柱状粒が観察されることが報告されている 
[10]．また，電子ビーム溶融法では，粉末間でのチャージアップなど製造工程に関する課題
や，造形中の金属粉末の溶融挙動などもまだ十分に解明されておらず，実用段階に至るまで
に多くの課題を抱えている [11]． 
そこで，本研究では，電子ビーム溶融法に注目し，積層造形材特有の組織を観察すること
で，組織形成メカニズムを調査し，熱処理が強度に与える影響を明らかにすることを目的と
した． 
  
 
Fig. 1.1 Percentage of IN 718 in Ni-base superalloy in aircraft engines of Pratt & Whitney. 
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1.3 背景知識および関係する専門用語の解説 
1.3.1 Inconel 718 
 Ni 基合金は高温強度，耐食性，耐酸化性などに優れることが知られている．その中でも
Inconel 718(以下 IN 718)は-250-700 ˚ Cまでの広範囲で優れた機械特性を示し，析出強化型合
金の中では耐溶接割れ性が優れた材料であり，溶接分野では基幹材料となっている．高温で
は 500-700 ˚C の範囲で使用され，時効状態で-112 ˚C まで非磁性であるため近年は極低温の
超電導装置用材料としても用いられる．航空機ガスタービンの PW4000（Pratt & Whitney社
製）では，39 %を Ni基超合金が占めそのうちの 57 %が IN 718である [12]．ジェットエン
ジンディスク材のほかにロケットエンジン等の航空宇宙構造材として現在幅広く使われて
いる． 
IN 718は，Special Metals 社の登録商標であり，Niを主体とする固溶体 γ母相中に強化相
として γ′相(Ni3Al)と γ″相(Ni3Nb)を微細に析出させることで高温での高い強度を得る析出強
化型合金である．γ′相および γ″相は，γ 母相よりも高い強度を示し，これは，主として界面
が転位運動の障壁となるためと，さらに，γ′相と γ″相の逆温度依存性によるものである．IN 
718 は，γ′相と γ″相の体積率が 1：4 であるため，主に γ″相の整合析出により強化される．
IN 718 の化学組成を Table 1.1に示す．IN 718 は，降伏強さが最大となる 650 ˚C 以下で使用
され，650 ˚C 以上では γ″相が急速に粗大化し安定相である δ相に変態する [13] [14] ． 
IN 718 の微視組織では，FCC γ 母相に整合析出の L12型 γ′相(Ni3Al)，BCT D022型の γ″相
(Ni3Nb)，斜方晶の δ 相(Ni3Nb)のほかに，六方晶系の Laves 相(Fe2M)，HCP の η 相(Ni3Ti)，
FCC 構造か立方晶構造を持つ様々な金属炭化物が析出している [15]．析出相やその形態，
分布，配向などの組織は，製造技術やそれに続く後処理条件に影響を受ける．通常，IN 718
は，用途や部品ごとに最適な組織にするため，鋳造または鍛造工程の後に後処理が施される． 
 鋳造材において，等軸晶，柱状晶，単結晶の 3つの標準鋳造条件がある．鋳造部品では，
空孔が問題となっており，内部空孔は HIP 処理により除去され，表面微細孔は溶接により
修復される [16]．鋳造材では Laves相が析出する傾向があり，この相は脆性であるため，機
械的性能を劣化させる．鍛造材は，通常，等軸晶であり，造形条件や熱処理により粒径や粒
形状が制御される．熱処理は，TTT図により決定される．鍛造材の熱処理が適切に施されな
かった場合，Laves 相が析出し，この相は，重金属の偏析領域に形成され，特に Nb 濃度が
高い領域に析出する傾向があり [17]，Nbの偏析は，凝固中に形成するデンドライト組織間
で生じる傾向がある．一般的に，γ 母相中の偏析は，鍛造材と鋳造材の両方で生じ，粒界や
界面で生じる． 
 IN 718 において，溶質元素の偏析はその後の析出相の形成に大きく影響を及ぼすため，
機械的特性の制御において重要な鍵となる．そのため，IN 718 では一般的に母相中の組織
第 1章 緒言 
 
4 
 
や組成を均一化するための溶体化処理と，強化相を析出させるための時効処理が施されて
いる．時効処理中では，所定の温度に加熱して一定時間保持することで，強化相である γ’相
及び γ”相を析出させるが，その他の相も析出し，合金の機械的性質が変化するため，熱処理
温度及び時間などの熱処理条件管理が重要となる． 
IN718 における熱処理は Figs. 1.2,1.3 に示すように AMS（aerospace material specification）
規格において 2種類存在する．図中の(a)は標準的な熱処理で, 高温での高クリープ特性が得
られ, 常温においても優れた引張特性, 疲労特性が得られる．(b)の熱処理では(a)に比べ固溶
化熱処理, 時効処理のいずれも温度がやや高く，高温でのクリープ特性は低くなるが靱性が
改善されるため低温での使用部材に有効である．本研究では(a)の熱処理規格 ASM5662を用
いた．なお，溶体化熱処理温度は 982 ˚C～1080 ˚Cの範囲で変化させた． 
 Ni 基超合金の溶接に関して，ひずみ時効割れが問題となることがある．多くは溶融境界
である HAZ部で起こるが多層溶接の再加熱ではその可能性は小さい．また，IN 718の主要
強化相である γ’’相は，一般的な Ni合金の強化相である γ’相よりも析出速度が遅い．ひずみ
時効割れは局所的なひずみと時効によって誘発されるため，γ’相の主要元素である Al, Ti量
が少ない IN 718はひずみ時効割れは少なく，これが Ni基超合金の中でも溶接性が良いと呼
ばれる所以である(Fig. 1.4)．本研究で使用した IN 718 バルク材に割れは生じておらず Fig. 
1.5の Not cracked範囲にあったことが考えられる [18]． 
Table 1.1. Chemical Composition of IN718 (mass%) [19] 
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Table 1.2 Summary of Precipitate phases in IN 718.[15] [20] 
 
 
  
Fig. 1.2 The solution and ageing heat treatment 
cycle of ASM5662. 
Fig. 1.3 The solution and ageing heat treatment 
cycle of ASM5664. 
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Fig. 1.4 Effect of Al and Ti content on susceptibility to strain-age cracking in Ni-base superalloys. 
[18] 
 
 
Fig. 1.5 Schematic illustration of the effect of heating rate and precipitation behavior on 
susceptibility to strain-age cracking. [18] 
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γ′相 
 γ′相(Ni3(Al,Ti))は多くの析出強化型 Ni 基超合金における強化相の１つであり，結晶構造
は Fig. 1.6 に示すような fcc (face-center cubic)型の L12 構造を取る．格子定数は a=0.3561-
0.3568 nm である．鍛造材において γ′相は直径 15nm の球状に析出する [14]．γ′相は γ 母相
中に析出することで，γ′粒子の界面が転位運動の妨げとなる．さらにこの機構は γ′粒子の大
きさによってコントロールでき，Ni 基超合金では約 10-50 nm が最適なサイズとなる [21]．
また γ′相をせん断する際に，超格子転位対により APB(Anti Phase Boundary)を形成してすべ
り面が変わり，転位が固着される [21]．そのため温度が上昇するにつれて，強度が増加する
という逆温度依存性の性質を示す．さらに γ′相は γ母相に対して整合析出するが，析出速度
(kinetic)が比較的速いため，溶接時には熱処理中にひずみ時効割れ(strain-age cracking)を引き
起こす原因となる [22] [23] [24]． 
  
Fig. 1.6 Unit cell of the L12 structure (γ’ phase-Ni3Al) open and filled circles represent nickel and 
aluminum atoms respectively. 
Ni 
Al 
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γ″相 
γ″相(Ni3Nb)は IN 718 の主な強化相であり，結晶構造は Fig. 1.7 に示すような bct (bode-
centered tetragonal)型の D022構造を取る．格子定数は a=0.3624 nm，c=0.7406 nmであり，軸
比が，c/a=2.04 とほぼ 2 倍である．整合ひずみが約 2.86%と他の Ni 基超合金より大きいた
め，γ″相の析出強化の 1 つの要因となっている．γ″相は γ 母相に対して<100>γ″∥<001>γ；
{001}γ″∥{001}γの関係で析出する [25] [26] [27]．γ″相は γ′相とほぼ同じ機構によって析出強
化しているが，すべり面におけるすべり方向のバーガースベクトルは異なる [28]．Fig. 1.8
に γ′相および γ″相のすべり面上の原子配列を示す．γ′相では 3 つのすべり方向<110>に対し
て 2つの a/2<110>転位が移動することでその規則性を回復することができる．一方，γ″相で
は 3 つのすべり方向のうち 2 つの a/2<110>転位により 1 方向しか規則性を回復できず，他
の 2 方向には 4 つの a/2<110>転位が必要となる．この γ″相内のすべりの制約により IN 718
では高い強度が得られる．しかし，大きな整合ひずみにより，650˚C 以上で γ″相は急速に粗
大化し安定相の δ相に変態する [22]． 
Fig. 1.7 Unit cell of the D022 structure (γ” phase-Ni3Nb) open and filled circles represent nickel 
and niobium atoms respectively. 
Fig. 1.8 Arrangement of atoms on the (111) slip plane illustrating ordering in the principal slip 
direction for; (a) fcc γ’ and (b) bct γ”. 
A2 
B2 
C2 
A1 
B1 
A1 
C1 
Ni 
Nb 
(a)  γ’ phase (b)  γ” phase 
Ni 
Al 
Ni 
Nb 
[010] 
[100] 
[001] 
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δ相 
 δ 相(Ni3Nb)は γ″相と同じ組成であるが，熱力学的に準安定相の γ″相の変態によって安定
な形状へと変態したものである．γ 母相に対して非整合析出をし，Fig. 1.9 に示すような斜
方晶(orthorhombic)の D0a構造を取る．格子定数は a=0.5114 nm，b=0.4244 nm，c=0.453 nmで
ある [14]．析出温度は，650~980 ˚ C，solvus温度は 1000~1030 ˚ C とされている [28] [29] [30] 
[31]．時効温度 900 ˚C 以下では γ″相が析出した後に δ相が形成され，900˚C 以上では直接 δ
相が析出する [28] [32]．一般的に結晶粒界において析出の核形成が生じた後，細長い針状に
粒界へ拡張していく．また結晶粒内の γ″相は，過時効状態で δ 相への変体に対して非常に
敏感となる．γ″相から δ相への変態は，γ″の(111)において a/b<112>転位の運動により積層欠
陥が生じ，これにより積層が A1B1C1A2B2C2から ABAB に変化することで成立する(Fig. 1.10)．
また δ相の最密原子面は(010)であり，原子配列は γ″の(112)γ″と一致する．さらに γ 母相に対
して(010)δ∥{111}γ；[100]δ∥<11̅0>γの関係で析出する．δ相は構成元素が γ″相と同じである
ため成長すると強化層である γ″相が減少すると考えられている．しかし，結晶粒界に析出
することからMC系炭化物と同様に結晶粒の成長を抑制する役割がある [21] [31]． 
Fig. 1.9 Unit cell of the D0a structure (δ phase-Ni3Nb) open and filled circles represent 
nickel and niobium atoms respectively. 
Ni 
Nb 
[100] 
[001] 
[010] 
B 
A 
B 
A 
A 
Top 
Middle 
Bottom 
Ni 
Nb 
[112] 
[011] 
[121] 
[110] 
γ” phase δ phase 
Fig. 1.10 Movement of atoms with phase transformation from the (112) plane of γ”phase to the 
(010) plane of δ phase. 
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Laves相 
 Laves相((Ni,Cr,Fe)2(Nb,M,Ti))は C14，C15，C36構造といった複雑な結晶構造をしており，
これまでの析出相とは違い，合金ごとで結晶構造が異なる金属間化合物である [21] [33]．
IN 718 の場合は，Fig. 1.11 に示すような hcp (hexagonal close-packed) 型の C14 構造とされ，
比較的原子半径が大きい Nb, Mo, Ti, Alが AABBAA の積層を持つ六方晶ダイヤモンド構造
を取り，比較的原子半径が小さい Ni, Co, Fe, が四面体構造を取っている．これは構成され
る元素によって多少変化する．Laves 相の solvus 温度は約 1030˚C である [31]．凝固過程中
における Laves 相の形成は，はじめに液相 L→ γ によってデンドライトコアが形成された
後，デンドライト間の液相部分において Nbおよび Cの過飽和による共晶反応 L→ γ + NbC
が生じ，つづいて共晶反応 L→ γ + Laves によって析出する [34]．また凝固過程中のデンド
ライト間の Nb 量が 10~30%の組成範囲にある場合，時効析出することも報告されている 
[35]．この Laves相形成は Co, Ti, Si量を増加することで促進され，B, Zr を増加することで
抑制される [21]．一般的に Laves 相は硬くて脆い金属間化合物であることから，き裂発生
点となりやすく，さらに有益な合金元素を多く消費するため有害層とされる． 
Fig. 1.11 Unit cell of the C14 structure (Laves phase-((Ni,Cr,Fe)2(Nb,Mo,Ti,Al)) open and filled 
circles represent Ni, Cr or Fe and Nb, Mo, Ti or Al atoms respectively. 
[001] 
[100] 
[010] 
[001] 
[100] 
[010] 
[001] 
[100] 
[010] 
Ni,Cr,Fe 
Nb,Mo,Ti,Al 
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炭化物 
 MC，M23C6，M6C，M7C3タイプの炭化物には次のような機能がある．(1)粒界に適切に析
出すると，粒界を強化し，粒界すべりを抑制し，応力緩和を可能にする．(2)微細な炭化物が
母相中に析出すると，転位の運動を阻害するなど間接的に働くことで強化する．(3)稼働中
に不安定な相の元素を固定する [36]． 
MC 炭化物は Fig. 1.12に示すような B1構造をしており，粗大でランダムに結晶粒内と結
晶粒界の両方に析出する．M23C6炭化物は主に結晶粒界にみられ，不規則で不連続に塊状の
粒子として析出する．粒界に析出すると，粒界をピン止めし，粒界の移動を妨げる効果があ
る．通常は粒界に析出するが，双晶，積層欠陥，双晶の端に沿って析出することもある．粒
界炭化物はフィルム状に析出すると延性を低下させる．M23C6炭化物は MC炭化物が変化ま
たは母相の炭素をもとに析出する．M23C6炭化物の構造は複雑であり，これから炭素原子を
取り除くと TCP 相の σ相になる．実際に，σ相はM23C6粒子を核にすることもある [37]． 
  
Fig. 1.12 Unit cell of the B1 structure. 
 
[001] 
[100] 
[010] 
C 
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1.3.2 積層造形技術 (Additive Manufacturing) 
 積層造形とは，米国に本拠地をおく規格団体 ASTM International により，3次元モデルデ
ータを材料の付着によって実体化する加工法と定義づけられ，刃物で材料を削って 3 次元
モデルを作る除去加工と対照的な加工法である．その歴史は，1980 年代半ばのテキサス大
学オースティン校の Beaman 教授らの選択的レーザー溶融法レーザー焼結(SLS; Selective 
Laser Sintering)技術の研究まで遡る．その後，様々な積層造形装置が開発され，2012年には
オバマ元大統領により，アメリカの製造業の復活のための核となる戦略として積層造形技
術開発ならびに人材教育に 10億ドルを投資することが発表され，それ以来，日本を始めと
して世界中で積層造形技術に対する注目度が高まった [38]．日本でも 2013年度に 5カ年計
画として金属材料，砂型材料を対象とした「3 次元造形技術を核としたものづくり革命プロ
グラム」がスタートしている [39] [40]．本研究で論ずる金属材料の積層造形法は，粉末床溶
融結合（Powder Bed Deposition）にあたり，粉末を敷いた領域に熱を加えることによって選
択的に溶融結合させる方法である．この熱源には，レーザービームや電子ビームが用いられ，
熱源を照射し金属を溶融結合させた後，粉末床を数 μmオーダーで下方に移動させる．この
工程を繰り返し行うことで 3次元モデルが完成させる．Fig. 1.13に実際に積層造形により製
造された部品の例を示す． 
 積層造形のメリットには，高い設計自由度による従来の造形法では難しい複雑形状設計
が可能になることや，金型や冶具を必要としないためのリードタイムの削減，技能が個人に
依存しないことがあげられる．その一方，積層造形によりつくられた部品は，目的の精度や
強度を満足しない場合や，大量生産用部品を製造する際は従来の金型を用いた製造法の方
が有利であるといった課題も抱えている [41] [42]． 
 
 
  
  
Fig. 1.13 Example of AM products. (a)Nacelle cover hinges. (b) Engine nozzle. 
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選択的レーザー溶融法 (SLM : Selective Laser Melting) 
金属の積層造形法のうち，熱源にレーザービームを用いるものを，選択的レーザー溶融法
（Selective Laser Melting，以下 SLM）と呼ぶ．SLMチャンバー内の概略を Fig. 1.14に示す．
金属積層造形技術の中でも SLMの歴史は比較的長い．光造形技術の発展として，1980年代
後半から開発され，最近では多種多様な装置が開発され，多くの研究がされてきた．一般的
に，熱源にはファイバーレーザーを用いており，レーザーの最大出力は 0.4 kWである．SLM
では，レーザーの出力が大きすぎた場合，金属粉末表層面でのアブレージョン効果による粉
末の突沸現象が生じ，正常な溶融池が形成されないため，レーザー出力は制限されている．
造形中のレーザーの走査速度は 7 m/sで，レーザーをガルバノミラーの機械的制御により偏
向させ走査している．この走査方法は，ガルバノミラーの自重による慣性力の制御に限界が
あるため，高速での走査は難しい．SLM の一般的な造形パラメーターを Table 1.3 に示す．
造形中，粉末の酸化を防ぐためにチャンバー中はアルゴン等の不活性ガスが充填される．そ
のため，真空チャンバーに必要とされるような耐圧設計を必要とせず，歯科材料や宝飾品の
ような小型造形物用の小型装置から，大型自動車試作品用装置まで，装置の多様化が進んで
いる．対応できる金属材料は，開発当初，ステンレス鋼，銅合金が中心であったが，開発が
進むにつれ，工具鋼や耐熱・耐食用 Ni基超合金，Ti合金，Al合金でも造形できるようにな
った．機械的性質も溶製材に匹敵する特性が得られるようになってきている [38]． 
また，SLMでは次に述べる EBMのように予備加熱を行わないため，造形後の未焼結粉末
の除去が容易という特徴がある．その一方，局所的な入熱による溶融と急冷による凝固が繰
り返されるため，溶質元素の偏析や残留応力が発生するという問題を抱えている [43]． 
 
Fig. 1.14 Schematic illustration of machine chamber.  
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電子ビーム溶融法 (EBM : Electron Beam Melting) 
金属の積層造形法のうち，熱源に電子ビームを用いるものを電子ビーム溶融法（Electron 
Beam Melting，以下 EBM）と呼ぶ．EBM 装置とチャンバー内の概略を Fig. 1.15 に示す．
EBMは，2002年からスウェーデンの Arcam AB 社のみが製造しており，SLMに比べ比較的
歴史は浅い．熱源にはタングステンフィラメントを用いており，電子ビームの最大出力は
3.5 kWである．EBMは，SLMに比べ熱源の出力が高いため高融点合金の造形にも適用でき
る．EBM では電子レンズでの電磁気的なビーム偏向により電子ビームを走査するため，走
査速度 8000 m/s と極めて高速かつ正確に走査することができる．造形雰囲気は，粉末の酸
化を防ぐために高真空であり，電子ビーム照射による帯電を防ぐためにわずかながら Heガ
スが導入される．EBMの一般的な造形パラメーターを Table 1.3に示す． EBMの特徴とし
て電子ビーム照射前に粉末床の予備加熱がある．これは焦点をずらした電子ビームを高速
照射することで粉末床を使用金属の融点(Tm [K])の 0.5-0.8 Tm の温度域まで加熱し仮焼結す
るものである．これにより，電子ビームによる粉末の帯電を防いでいる．また，溶融・凝固
時に生じるモデル内部の残留応力を低減させる効果もあり，内部き裂の防止やモデルの形
状安定制御を行うことができる [43] ．EBM技術は，電子ビーム走査条件を選ぶことで，一
方向凝固材に近い組織が得られることが報告されており，組織制御技術としての応用も期
待されている [44]． 
以下に，EBMの一般的な造形工程を示す [45]．造形工程中の温度の概略を Fig. 1.16に示
す． 
 初期加熱と脱気：初期加熱は，散乱したビーム走査によりベースプレートを加熱する工程
である．脱気は，脱気温度(750 ˚ C)に達してから，15-30分間続けられる．ベースプレート
温度を保つためにビームがオンとオフを繰り返すため，熱振動が生じる． 
 ベースプレート下部の粉末焼結：脱気後，加熱を再開し，焼結温度(975 ˚ C)に達するまで約
30分間加熱する．初期加熱と同様に，ベースプレート温度を保つためにビームがオンとオ
フを繰り返すことで，熱振動が生じる． 
 層溶融：粉末供給→予備加熱→粉末溶融→溶融後加熱の反復工程である．この工程の条件
により，熱勾配や凝固速度，冷却速度などが変化し，造形物の組織に影響を与える． 
 冷却：最終積層面が溶融され，全ての工程が終了した後，チャンバー内の冷却を始め
る．この工程は，EBMプロセスの文献中でしばしば無視される． 
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(b) 
 
 
Fig. 1.15 Schematic illustration of (a) EBM machine and (b) the chamber of EBM. 
 
Fig. 1.16 Typical thermal cycles measured below the stainless steel substrate during electron beam 
processing. [45] 
Table 1.3 AM process parameters of EBM and SLM. [46] [38] 
 
(a) 
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1.3.3 凝固 
 金属の凝固は液体金属から固体への相変態であり，温度低下により液体中で結晶核が生
成され，さらに原子が付着することで結晶が成長し凝固が進む．金属の凝固組織は 2種類の
熱の流れによって決められる．液体及び固体における温度勾配が正であれば，凝固で発生し
た潜熱は固体を通して消散する．こうした温度場は方向性凝固で生じ，凝固組織は柱状晶と
なる．一方，結晶の周りを過冷液体が囲んでいると固-液相界面では液体中に負の温度勾配
が生じる．この場合には凝固潜熱は液体を通して消散する．こうした温度場は鋳物の中心域
で起り，凝固組織は等軸晶となる [47]．積層造形材は，レーザーや電子ビームといった熱源
により常に一方向から入熱されるため，方向性凝固となる．また，凝固後の組織は，凝固速
度や温度勾配の大きさにも影響を受ける． 
多くの場合，凝固中の固-液相界面は平面ではなく，複雑な形状をしている．合金材料を
考えたとき，その要因として組成的過冷により説明できる．組成的過冷却とは，凝固が進む
過程で界面前方の液相で溶質元素が濃化し，固-液相界面が不安定になり界面に突起が生じ
る現象である [48]．組成的過冷却の界面組織と界面近傍の溶質元素濃度の概略を Fig. 1.17
に示す．液相に柱のように突き出した組織をセル状組織，木の枝のように突き出した組織を
デンドライト組織とよぶ(Fig. 1.18)．結晶成長速度は結晶面によって異なり，結晶成長には
異方性が存在する．fcc構造を持つ金属において，結晶優先成長方向は[001]であるため，セ
ル状組織とデンドライト組織の先端は[001]を向く． 
 積層造形材の凝固組織 
積層造形は，付加造形とも呼ばれている通り，粉末同士を接着することで立体造形物を製
造する技術である．そのため，積層造形物の組織を考える際に，粉末の局所溶接と考えて，
溶接学の知識を応用することが多々あり，中でも，SLM 材で被溶接材と似た組織が観察さ
れる．その例に溶融池（Melt pool）がある．溶融池とは，熱源により溶かされた液体金属の
たまりのことである．溶融池の形状は，熱源の走速度と冷却速度に影響を受け，走査速度が
冷却速度と等しいとき，溶融池は楕円形になり，走査速度が冷却速度より大きいとき，涙滴
形へと変化する [49]．溶接部の組織は，被溶接材料の組成にも影響を受ける．Fig. 1.19(b) に
示す組織は，純粋な材料または溶質元素の含有量が低い材料で観察される [50]．合金や溶
質元素の含有量が多い材料では，Fig. 1.19(c) のように，凝固速度が増加すると，溶融池が涙
滴形になるだけでなく，組織が Fig. 1.20 の様になり，溶融池中心部で過冷却による不均一
な核形成から等軸粒が成長する [51]． 
積層造形材において，SLM材で観察された溶融池を Fig. 1.21に示す．層造形では，しば
しば，溶融池の形成中に生じる欠陥が問題となる．Fig. 1.21のような溶融池がはっきりと観
察される組織では，溶融池中心部の最終凝固部で，溶質元素の凝集と内部応力集中によりき
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裂が生じることがある．この割れは，凝固割れと言われ，CM247 などの Ni基超合金の積層
造形材で問題となっている．このほかにも低融点元素の偏析による液化割れなどがある．こ
れらに対し，溶融池の幅や深さなどを制御することで欠陥の除去する試みが行われている．
積層造形材の溶融池形状や周辺組織は，熱源の出力や走査速度のほかに，走査パターンや走
査間隔などの溶接技術にはないパラメーターにも影響を受ける． 
 積層造形技術の中でも，EBM材の組織を扱う際は，局所的な鋳造として扱う考えがある．
EBMは，SLMに比べ，熱源の出力が大きく，ビームの溶け込みが深いため 1つの層が繰り
返し溶融されることと，走査速度が速く，溶接のような線入熱ではなく面入熱であることか
ら，しばしば EBM材の組織形成メカニズムの考察には鋳造材の凝固プロセスマップが応用
される．Figs. 1.22, 1.23に 2種類の凝固プロセスマップを示す．Fig. 1.22より凝固速度と温
度勾配で構成される因子を用いることで，形成される組織を推定することができる．Fig. 
1.23 は，凝固速度と温度勾配に加えて冷却速度も考慮したプロセスマップである．これよ
り，温度勾配 G が大きく，凝固速度 V が小さいとき単結晶となり，温度勾配が小さく，凝
固速度が大きいとき等軸晶となる [52]．冷却速度 ?̇?(=G・R) が大きくなるにつれて，組織
が微細化し，デンドライト間隔も狭くなる．EBM では，組織に影響を与える造形パラメー
ターとして，先に述べたものに加えて予備加熱温度や冷却速度などが加わり，より複雑なも
のとなる．EBM装置を製造する Arcam社より作製されたプロセスウィンドウを Fig. 1.24に
示す．これより，温度勾配と固-液相界面速度を制御することで，等軸粒組織，混粒組織，
柱状粒組織のいずれか決めることができる．EBM は，複雑形状を造形可能とする積層造形
技術であるとともに，造形パラメーターを変化させることで粒径上や結晶方位を変化させ
ることができることから，組織制御技術としても期待されている． 
 
 
 
Fig. 1.17 Condition for constitutional undercooling at the solid/liquid interface, and the resultant 
structures. (Tq: the actual temperature, Tl: the local equilibrium solidification temperature.) [52]  
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Fig. 1.18Cells and dendrites. (q: the heat flux direction.) [52] 
 
(a)                      (b)                      (c) 
     
Fig. 1.19 Influence of the welding speed to shape of molten pools and formation behavior of 
columnar grains [49]. 
 
 
Fig. 1.20 Schematic showing variation of microstructures in response to variation of the 
solidification rate weld pool. [51] 
 
  
Fig. 1.21 Optical micrographs of SLM sample. (a) is vertical and (b) is horizontal plane. 
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Fig. 1.22 Schematic summary of factors controlling growth mode during solidification. (R: the 
solidification rate, G: thermal gradient.) [50] 
 
 
Fig. 1.23 Schematic Summary of Single-Phase Solidification Morphologies. (V: the solidification 
rate, G: the thermal gradient, T: the cooling rate.) [52] 
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Fig. 1.24 The data were used to estimate the Arcam processing window typical to that of the tensile 
test building with reference to a solidification map. [45] 
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1.3.4 Inconel 718の積層造形への応用 
 Inconel 718における積層造形技術の応用は，航空宇宙分野やエネルギー分野において，大
いに注目されている．これは，IN 718が主に使用される高温部品では，冷却空路など複雑構
造が求められている点や，IN 718 が難削材料であり除去加工が難しい材料である点など，
いくつかの理由によるものである．そのため，これまで IN 718 の積層造形技術の応用につ
いて多くの研究がなされてきた．しかし，これまでの積層造形の研究の多くは，レーザーを
用いたものがメインであった．これらの研究の多くは，熱モデルの考案や微視組織と機械的
特性の調査に焦点が当てられてきた [53, 54, 55, 56, 57, 58, 59]．近年では，Inconel 718 部品
の機械的特性の不均一性は，硬度マッピングや電子後方散乱回折法(EBSD)，電子顕微鏡像
によって指摘された [60] [61]．Makiewiczは，IN 718におけるレーザーを用いた積層造形の
熱履歴の影響を考察した．レーザーを用いたプロセスにおいて，凝固とその後のレーザーの
照射が重要となる．溶融後の後続のレーザーにより時効温度域内での熱サイクルが生じる．
これにより，析出物が形成され，SEM を用いて定量的に分析された．この分析により，積
層方向に微小硬さの変化が説明された．これらの研究は，ニッケル合金の溶接冶金の文献を
多く参照することで，IN 718の積層造形の最適化が可能であることを示している． 
 Strondlらは，IN 718 EBM材についての研究を数多く発表しており [33, 62, 63]， 彼らの
研究では，XRD と TEM，EBSD を用いて，高密度の IN 718 EBM材を調査している．XRD
により，積層方向に対し(100)組織が観察され，この組織は熱処理後も保持されていた．EBSD
と EDS の結果から，δ相（長さ 10 μm以下）を識別し，(100)組織と δ 相と母相間の方位を
決定付けた．Strondlらの TEMを用いた研究では，γ″相の析出サイズが 5-10 nmであり，小
角粒界では 50-100 nmで析出することを示した．さらに，いくつかの粗大な析出物(0.2-2 μm)
が観察され，これは複数の相がともに析出していた．大きさ 2-5 μm の γ′相もみられ，常に
γ″相と同時に観察された．国内では，千葉らが EBMについての研究を数多く発表している 
[9, 11, 43, 64]．彼らは，EBM造形中に生じる溶融池を観察し，シミュレーションを用いて組
織形成メカニズムの推定や造形パラメーターの最適化などを試みた．千葉らによれば，積層
造形は鋳造学、あるいは溶接の範疇だが，溶接とは走査速度が大きく異なるため、新しい分
野になる．シミュレーション技術で実験的には明らかにできないローカルな現象のパラメ
ーターを補い、その実証のためモニタリング技術を確立していけば、いずれ積層造形はデジ
タルマニュファクチャリングにおいて非常に重要なツールになる可能性を秘めている [65]． 
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1.3.5 EBSD(Electron Back Scatter Diffraction)法 
 金属やセラミックをはじめとする結晶性材料は，原子や分子 3 次元空間内に規則的に配
列して構成されている．EBSD 法とは，この結晶方位に基づいた組織観察法である．走査型
電子顕微鏡(以下 SEM：Scanning Electron Microscope)内で試料表面の 1点に電子線を入射さ
せて生じる反射電子解析模様，すなわち EBSP(Electron Back Scatter Pattern)と呼ばれる
Kikuchi 線の一種を用いて，サブミクロンレベルの結晶粒の結晶方位や相同定をする．結晶
方位の解析方法の 1 つに透過型電子顕微鏡(以下 TEM：Transmission Electron Microscope)を
用いた組織観察がある．TEM は，SEMに比べ高分解能である反面，観察試料を薄膜にする
必要があることや広い領域の観察が困難であるため，限定的な組織観察に用いられる．一方，
SEMによる EBDS法は試料準備が観察面を鏡面に研磨するだけですみ，解析範囲が TEMに
比べて広いなどの利点がある．また，Kikuchi線解析図形を用いることで．最小 0.1˚ 程度の
正確な方位測定ができるため，材料のミクロ組織を再現でき，さらに，注目したい局所領域
の結晶方位を得られるという利点もある．  
 EMSD観察時は試料を約 70˚傾斜させ電子線を走査する．照射電子は試料中の結晶格子で
回折現象がおき，試料表面からドーム上に EDSP が広がる．これを蛍光スクリーンに投影・
可視化し画像として取り込んでブラッグの式を利用して処理する．これを Hough 変換法に
よりバンドの検出を行い，バンド間の角度とあらかじめ結晶データとして与えておいた結
晶面間の角度を比較して検出したバンドのミラー指数を決定する．このバンドの指数に基
づいて結晶方位を算出する． 
 
Fig. 1.25 Calculation process from EBSPs. (a) Observe EBSPs. (b) Detect the bands by Hough 
transform. (c) Calculate the indexes. (d) Calculate the crystal orientation. [66] 
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逆極点図 (Invers Pole Figure) 
 試料座標系の特定の方向に注目し，どの結晶面の法線方位がその方向に向いているかと
いうことを示した図である．逆極点図では，どの結晶面がより多く試料の指定した面と平行
になっているといった配向性を見るのに適した表現法である． 
 対象の試料方向を法線とする結晶面のミラー指数を求め，標準ステレオ投影図にプロッ
トする．このステレオ投影図は 24個の等価な三角形が含まれているため，最小範囲の 1つ
を取り出して表示する．これを標準ステレオ三角形と呼ぶ(Fig. 1.26)．立方晶では結晶面と
同じミラー指数を持つ結晶方位はその結晶面の法線になっているので意識的に識別する必
要はないが，立方晶以外ではこの関係が成り立たない．また，六方晶のように試料の結晶系
に応じて逆極点図は表現に必要な標準ステレオ三角形の範囲が異なるので注意を要する． 
 
Fig. 1.26 IPF map of cubic. 
 
EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) 法 
 電子線を物質に照射すると種々の電子のほかに光，X 線などの電磁波が放出される．入射
電子によって内殻の電子が放出され，空位となった軌道を外郭の電子が埋めたとき，そのエ
ネルギー差を持った X線が放出される．この様子を Fig. 1.27に示す．この X 線を特性 X 線
と呼び，元素固有の情報を持つことから，特性 X 線を半導体検出器のようなエネルギー分
散型検出器にて検出し，そのエネルギーと強度を測定することで，物質を構成する元素を定
性的に解析することができる．このような元素分析法を EDS 法と呼ぶ．多元素同時測定が
可能で分析時間が短いのが特長である．EDS 法の情報深さは特性 X 線が試料を脱出する深
さに一致し，SEM を用いて EDS を行う場合では試料表面から約 1μm 程度である．一方，
TEMを用いた場合は，試料が薄片化されているため特性 X 線の脱出深さに依存せず試料の
膜厚が情報深さとなる． 
 
Fig. 1.27 Occurrence mechanism of characteristic X-ray [67]. 
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第 2章 実験方法 
2.1 供試材 
本稿では，供試材として EBMにより造形した IN 718 のブロック(Fig. 2.1)を用いた．ブロ
ックの造形には，スウェーデンの Arcam AB社の Arcam A2Xを用いた．観察試料および強
度試験片は EBM により造形された 45mm 角のブロックを厚さ 3.1mm にスライスして板材
にし，そこからそれぞれ切り出した．EBMの造形装置のパラメーターは Table 1.3に示した
ため，割愛する． 
 
Fig. 2.1 Outlook of EBM block and schematic of the cutting way. 
 
 
  
Built 
direction 
45mm 
45mm 
3.1mm 
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2.2 熱処理 
 観察試料および強度試験片の熱処理は，Ar 雰囲気中にて行った．まず初めに，縦型電気
炉に試料を吊るし，その後電気炉を密封，URVAC社製ロータリーポンプ GVD-050A(到達圧
力 6.7×10-2)を用いて真空を引いた後，Ar に置換した．その後，電気炉を目標温度まで昇温
し，安定させた．試料温度は，白金熱電対を用いて測定した． 
 溶解鍛造材に広く用いられる熱処理である ASM5662 規格を施した．その様子を Fig. 2.2
に示す．IN 718 では，析出相の 1 つである δ 相が solvus 温度以上になると，結晶粒の成長
を抑制するピン止め効果があるとされる．本稿で行った溶体化処理 (Solid Solution Heat 
Treatment)は，δ相 solvus温度の約 90%である 982˚C から δ相の super solvus温度である 1080 
˚C までの 4 種類の温度に溶体化温度を変えた．各溶体化温度で 1 h 保持した後，空冷(Air 
Cooling，AC)した．その後，高温特性の良い γ′相と γ″相を析出させるために時効処理(Aging 
Heat Treatment)として，718˚C で 8 h 保持し 621 ˚C まで炉冷(Furnace Cooling，FC)，続けて
621˚Cで 10 h保持した後，空冷を施す二段階時効処理を行った． 
 溶体化及び二段階時効処理を施した試料を STA (Solution Treated and Aged)○○材とした．
○○には，溶体化温度を示す(例：STA982 材)．直接時効熱処理のみ施したものを DA (Direct 
Aged) 材とした．さらに，粒界組織を変化させるために，δ相の super solvus温度以上の 1095 
˚C で溶体化熱処理を施し，粒界 δ 相の析出温度域 995 ˚C で 3.5 時間保持し，空冷した後，
二段階時効を施した [68]．この熱処理を施した材料を HT 材とする．本論で行った熱処理の
詳細を Table 2.1と Fig. 2.2に示す．各熱処理の条件は，IN 718の TTT図(Fig. 2.3)を参考にし
た． 
 
 
Table 2.1 The heat treatments conditions. 
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Fig. 2.3 TTT diagram of Inconel 718. [69] 
 
  
  
Fig. 2.2 Schematic of the heat treatments. 
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2.3 試料作製 
2.3.1 観察試料 
 観察試料は光学顕微鏡(OM：Optical Microscope)，SEM，TEMを用いて観察した．OM観察
用の試料は，ワイヤ放電加工機で切り出した後，表面処理を行った．試料表面を#240，#400，
#800，#1200のエメリー紙で機械研磨した．SEMの観察用試料は，OM観察用と同様にエメ
リー紙で研磨した後，9μm，3μmダイヤモンド砥粒により研磨を行い鏡面仕上げした．さら
に，リン酸エッチング液 (リン酸 7：蒸留水 3)でエッチングした．SEMの EBDS 用試料は，
観察用試料と同様にエメリー紙とダイヤモンド砥粒で研磨した後，さらに，SiO2懸濁液で研
磨して表面を仕上げた． 
OM は OLYMPUS 社製 光学顕微鏡 BX60M，SEM は日立製作所社製 走査型電子顕微鏡
S-3700Nを用いた．SEMでの結晶方位解析及び元素分析には，それぞれ Oxford Instrument社
製 EBSD 装置および EDS 装置を用いた．EBSD 解析には Oxford Instrument 社製 データ解
析ソフト HKLchannel5 を用いた．  
TEM観察用の試料は，ワイヤ放電加工機で厚さ約 0.15 mmの薄板に切り出した後，電解
研磨の前処理として#400，#800，#1200でエメリー紙にて厚さ 70-100 μmまで研磨した．そ
の薄板から直径 3 mmの円盤状の薄片に用いてカットした．最後にツインジェット電解研磨
装置により，研磨液(90% ethanol，10% HCl) を用いて 0-5˚C，60mAの条件で試料を作製し
た．電解研磨は Fischione Instruments社製 電解研磨装置 Model110を用いた．TEM観察には
JEOL 社製 透過型電子顕微鏡 JEM-3200FS，元素分析には TEM に付随した JED-2300 (検出
器 EX-34063JGT，解析ソフト Analysis Station 3.8.0.33) を用いた．  
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2.3.2 強度試験片 
引張試験及びクリープ試験のための強度試験片は，それぞれ厚さ約 3.1 mmの薄板からワ
イヤ放電加工機を用いて切り出した．引張試験片は，平行部寸法が 2.8×3.1×19.6 mmとなる
ように切り出した．本稿で用いた引張試験片の寸法を Fig. 2.4 に示す．クリープ試験片は，
平行部中心部の寸法が 2.6×3.1×19.6 mmとなるように切り出した．本稿で用いたクリープ試
験片の寸法を Fig. 2.5 に示す．それぞれの試験片は，条件ごとに熱処理を施した後，試験片
両端に伸び計取り付けのための穴を φ1.5 mm の穴を超硬ドリルで開けた．酸化膜を取り除
くために表面を#240，#400，#800，#1200のエメリー紙で機械研磨した． 
強度試験片は，積層方向に対する異方性を観察するために，積層方向に対し応力方向が平
行となる 0˚ 材，垂直となる 90˚ 材を用意した．詳細を Fig. 2.6に示す． 
  
Fig. 2.4 Schematic of the tensile specimen. Fig. 2.5 Schematic of the creep specimen. 
 
Fig. 2.6 Schematic of the cutting way for the tensile tests and Creep tests. 
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2.4 引張試験 
 引張試験は 650˚C にて高温引張試験を行った．引張試験機は，島津製作所社製 
AUROGRAPH AG-100kNE を用いた．試験速度は 0.5 mm/min とした．試験片の伸びは試験
片上端と下端に伸び計を設置し，それを介して尾崎製作所社製ダイヤルゲージ 207 を電子
計測対応させたものにより計測した．測定された応力及び伸びはデータロガーを介してパ
ソコンに読み込んだ． 
 試験雰囲気温度はクラムシェル型電熱炉により加熱し，試料温度は，アルメル－クロメル
熱電対を用いて測定した．均熱時間は 10 min，試験温度範囲は規定温度から±2˚C 以内にて
試験を行った． 
 
2.5 クリープ試験 
 クリープ試験は試験温度 650˚C，負荷応力 550 MPa にて行った．クリープ試験機は，東伸
工業社製シングル型クリープラプチャー試験装置を用いた．試験片の伸びは試験片上端と
下端に伸び計を設置し，それを介して尾崎製作所社製リニアゲージ D-10 により計測した．
測定された応力及び伸びはデータロガーを介してパソコンに読み込んだ． 
 試験雰囲気温度はクラムシェル型電熱炉により加熱し，試料温度は，白金熱電対を用いて
測定した．均熱時間は 2 時間，試験温度範囲は規定温度から±2˚C 以内にて試験を行った． 
 
2.6 密度測定 
IN 718において，EBMにより積層造形したブロックと溶解鍛造材の密度を比較するため
に，約 300 mm3のテストピースを切り出し，各面を#1200 まで研磨した後，メトラー・トレ
ド社製 Balance XS204 分析天秤を用いてアルキメデス法により行った．測定溶媒は純水を
用いて 3 回の測定を行い， IN 718 の規定密度 8.19 g/cm3 に対する平均相対密度率を計算
した． 
 
2.7 硬さ試験 
硬さ試験は，ビッカース硬さ試験を試験力 1000 gf，試験力の保持時間 20 s にて，明石
製作所社製 MVK-H2 硬さ試験機を用いて行った．測定は 10回行い，その平均値を結果と
して用いた． 
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第 3章 実験結果 
3.1 組織観察 
3.1.1 As-built材の微視組織 
Fig. 3.2と Fig. 3.3に as-built材の垂直面の IPF (Inverse Pole Figure) マップを示す．Fig. 3.1の
ように積層方向に平行に Z 軸を設定し，Z 軸に垂直にそれぞれ X 軸，Y 軸を設定した．観
察面は Y-Z面とした．Fig. 3.2には，X軸に向く結晶方位を示し，Fig. 3.3には Z軸に向く結
晶方位を示す．それぞれの切り出し位置 A~F は Fig. 3.1 に示す．方位差 5˚＜θ＜15˚ の粒界
を細線で示し，方位差 θ＞15˚ の粒界を太線で示す． 
結晶粒の形状に注目すると，ブロックの中心部の (G-I) では積層方向に平行な柱状粒が
観察された．A を除くブロック端部 (B-F) では試料表面に近い領域で微細な等軸粒と粗大
な柱状粒が混在していた．試料表面から離れた領域では，積層方向に平行な柱状粒が観察さ
れ，ブロックの中心部の (G-I)と同様であった．ブロック頂点(A)では中心部のような伸長し
た柱状粒は観察されず，微細な柱状粒と等軸粒の混粒組織であった．結晶粒の大きさに注目
すると，ブロック端部 (A-F) とブロック中心部 (G-I) ではブロック中心部のほうが柱状粒
の幅が大きくなった．また，柱状粒域のところどころに等軸粒が密集する領域が観察され，
さらに，単独で存在する微小等軸粒が点在していた．  
次に，結晶方位に注目する．Fig. 3.2より，B~Fにおいて，等軸粒の X軸方向の結晶方位
に特徴的な偏りはなかったが，伸長した柱状粒の多くが<001>または<101>に配向していた．
中心部 (G~I) の結晶方位は<001>と<101>を強く示した．Fig. 3.3 より，Z軸方向(積層方向)
の方位に注目すると，A を除く端部 (B~F) では，試料表面に近いで結晶方位にばらつきが
激しく，それより中心部では<001>を強く示した．試料表面に近い領域において，等軸粒の
方位はランダムであったが，粗大な柱状粒の多くは，<101>に配向していた．Aでは結晶方
位に特徴的な偏りはなかった．また，柱状粒域のところどころに等軸粒が密集する領域では，
X 軸方向，Z軸方向の両方で結晶方位はばらついていた． 
 ブロック端部に注目した IPFマップを Fig. 3.4 に示す．これより，ブロック表面より約 2 
mmの領域が混粒組織であることがわかった．さらに，混粒組織領域内で，一定間隔に積層
方向に<001>を向く柱状粒領域が存在していた． 
 Fig. 3.5 に G の {001} の極点図を示す．これよりそれぞれの軸方向と X 軸，Y 軸から約
45˚傾いた位置に強度が強く出た． 
 最後に，Fig. 3.6 に積層方向に対し垂直な面の IPF マップを示す．これより，微細粒と粗
大粒の混粒組織であることがわかった．積層方向に向く結晶方位は<001>に強く配向し，紙
面上方を向く方位は，<101>と<001>に配向した． 
Fig. 3.7に as-built材の SEM写真を示す．Fig. 3.7(a)に積層方向に対し垂直な面の写真を示
す．等軸の細かな粒と粗大な粒が混在していた． Fig. 3.7(b) に積層方向に対し平行な面の
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SEM写真を示す．これより，積層方向に沿って伸長した柱状粒が観察された．これは IPFマ
ップの結果と一致している．さらに拡大した写真を Fig. 3.7(c)(d)に示す．粒界と粒内で連続
した微小析出物が存在しており，粒内では網目のように分布していた．粒内の網目は，柱状
粒の伸長する方向に沿って比較的伸長していた．この連続した微小析出物を拡大したもの
を Fig. 3.7(e)(f)に示す．これより，微小析出物は板状の析出物であった．粒界には微細析出
物のほかに粗大な等軸晶も観察され，粒内にも同様の等軸析出物が存在していた． 
 Figs. 3.8, 3.9に as-built材の TEM写真とその元素分析マッピングの結果を示す．Fig. 3.8
には，SEM写真で観察された連続した微細析出の元素マッピングの結果を示す．マッピン
グの結果より，Niを含み，Nbが濃化したそうであることがわかる．さらに，IN 718では
δ相 (Ni3Nb) が板状に析出することが知られている [20]．この結果から，連続した微小析
出物は，δ相(Ni3Nb)であると考えられる．また，Fig. 3.8では強化相である γ″相も観察され
たが，δ相の周辺には γ″相は析出しておらず，無析出物帯 (PFZ : Precipitate Free Zones) が
生じていた．PFZsは材料の変形特性に大きく影響を及ぼすことが知られており [70]，
EBM材においても，強度特性に大いに影響与えることが予想される． 
Fig. 3.9に粒内析出物の TEM 写真と元素分析マッピングの結果を示す．元素マッピング
の結果から，等軸析出物のうちいくつかが，複数の相が合体した析出物であることがわか
った．Fig. 3.9で観察された析出物は，Alの酸化物と Nbと Tiの炭化物が合体した析出物
であった．また，SEM写真で観察された粒内の大きさ 1 μm以下の球状析出物は大きさと
形状から Alの酸化物が単体で存在したものだと推定される．  
 
 
 
 
Fig. 3.1 Schematic of observation positions and coordinate axes relative to building direction. 
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Fig. 3.4 EBSD-IPF maps of edge region of as-built samples on the vertical cross-section. IPF maps 
oriented to Z axis. 
 
 
Fig. 3.5 EBSD-PF of top part (G) of as-built samples. 
 
(a)                              (b) 
   
Fig. 3.6 EBSD-IPF maps of as-built samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented 
to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
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(a) 
 
(b) 
 
(c) 
 
(d) 
 
(e) 
 
(f) 
 
Fig. 3.7 SEM micrographs of as-built samples (a),(c),(e)on the horizontal and (b),(d),(f) the vertical 
cross-section. 
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Fig. 3.8 TEM micrographs of matrix and δ phase in as-built sample on the vertical cross-section. 
 
  
Fig. 3.9 TEM micrographs of precipitate in as-built sample on the vertical cross-section. 
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3.1.2 STA材 
 STA982 材 
Fig. 3.10 に STA982 材の EBSD による結晶方位観察結果を示す．As-built 材と同様に，積
層方向へ伸びる柱状粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観
察されなかった． 
Fig. 3.11に STA982 材垂直面の SEM 写真を示す．Fig. 3.11 (a) より as-built 材と同様に積
層方向に伸びる柱状粒が観察された．より拡大すると，粒内と粒界の両方に析出物が観察さ
れた．粒界に注目すると，針状の析出物と比較的等軸に近い析出物の両方が観察され，粒界
のほとんどが析出物で被覆されていた．これら，粒界析出物は，as-built 材で観察されたも
のより粗大であった．粒界析出部の EDS 分析の結果を Fig. 3.12，Table 3.1 に示す．これよ
り，針状析出物(1)は，母相に比べ，Nb が濃化しているが Ni の欠乏はみられない．これよ
り，δ相(Ni3Nb)であると考えられる．等軸析出物(2)は，C と Nbが濃化していることから Nb
炭化物だと考えられる．さらに，Fig. 3.13 では球状に近い析出物(5)も観察され，EDS 分析
結果(Table 3.2)より，Oと Al，Tiが濃化しており，添加元素のなかでも酸素と親和性の高い
Al，Ti の酸化物であると考えられる．金属酸化物の融点は IN 718 の融点よりも高く
(Al2O3:2046 ˚ C，TiO2:1855 ˚ C [71])，安定であるため，これら酸化物は熱処理により析出した，
または，造形中に形成されたものではなく，粉末表面に存在していたものである可能性があ
る．以上の結果から，STA982 材では，粒界に δ 相と Nb 炭化物と微小の酸化物が存在して
いた．次に，Fig. 3.12において粒内に注目すると，等軸析出物のみが観察された．EDSの結
果より(Table 3.1)，これは Nb炭化物であった．また，球状の析出物も観察され，これは酸化
物であると予想される．As-built材で観察された粒内の連続した析出物は観察されなかった． 
Figs. 3.14, 3.15に STA982材の TEM画像を示す．Fig. 3.14に粒内の等軸析出物の元素分析
結果を示す．SEMでは，分解能が十分ではなく観察できなかったが TEMによる高倍率観察
の結果，等軸析出物のうちのいくつかで，複数の析出相が複合したものがみられた．元素分
析の結果より，Al酸化物と Nb炭化物が合体した析出物が観察された．Fig. 3.15には，粒内
の微小析出物と粒界析出物の写真と EDS 分析結果を示す．Fig. 3.15(a)の微小析出物は，粒
内に均一に分布していることから γ″相だと予想される．Fig. 3.15(b) の粒界析出物は元素分
析結果より，Niは欠乏せず Crと Feのみが欠乏し，Nbが濃化していることから，粒界の針
状析出物は δ 相であると考えられる．これは，SEM での EDS 分析結果と一致する．また，
STA982 材の δ相近傍では，as-built材のような PFZs は観察されなかった． 
 
 STA1000 材 
 Fig. 3.16に STA1000材の EBSDによる結晶方位観察結果を示す．積層方向へ伸びる柱状
粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観察されなかった．
Fig. 3.17に STA1000 材の SEM写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察され，粒界に
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注目すると，as-built材と STA982 材で観察されたような連続した析出物は観察されず，等
軸析出物のみが点在していた．この粒界析出物の EDB分析結果を Fig. 3.18，Table 3.3 に
示す．この結果より，matrixに比べ Cと Nbが濃化しており，Nb炭化物であると考えられ
る．このような析出物は，粒内でも観察された．Fig. 3.19に STA1000 材の TEM 写真を示
す．Fig. 3.19(a)より，粒内に均一に分布する微細析出物が観察され，これは γ″相であると
考えられる．Fig. 3.19(b) (c) に等軸析出物の写真と元素マッピングの結果を示す．マッピ
ングの結果より，O と Al，Tiが濃化しており，Al，Tiの酸化物であると考えられる． 
 
 STA1020 材 
 Fig. 3.20に STA1020材の EBSDによる結晶方位観察結果を示す．積層方向へ伸びる柱状
粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観察されなかった．
Fig. 3.21に STA1020 材の SEM写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察され，粒界に
注目すると，連続した析出物は観察されず，等軸析出物のみ点在しており，STA1000材の
組織と類似していた．この粒界析出物の EDB 分析結果を Fig. 3.22，Table 3.4 に示す．この
結果より，matrixに比べ C と Nbが濃化しており，Nb炭化物であると考えられる．このよ
うな析出物は，粒内でも観察された．Fig. 3.23 に STA1000材の TEM 写真を示す．Fig. 
3.23(a)より，粒内に均一に分布する微細析出物が観察され，これは γ″相であると考えられ
る．Fig. 3.23(b), (c) に等軸析出物の写真と元素マッピングの結果を示す．マッピングの結
果より，C と Nb，Tiが濃化しており，Nb，Tiの炭化物であると考えられる． 
 
 STA1080 材 
 Fig. 3.24に STA1080材の EBSDによる結晶方位観察結果を示す．積層方向へ伸びる柱状
粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は観察されなかった．
Fig. 3.25に STA1080 材の SEM写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察され，粒界に
注目すると，連続した析出物は観察されず，析出物は点在しており，STA1000 材，
STA1020 材の組織と類似していた．この粒界析出物の EDB分析結果を Fig. 3.26，Table 3.5
に示す．この結果より，matrix に比べ Cと Nb が濃化しており，Nb炭化物であると考えら
れる．このような析出物は，粒内でも観察された．Fig. 3.27に STA1080材の TEM写真を
示す．Fig. 3.27(a)より，粒内に均一に分布する微細析出物が観察され，これは γ″相である
と考えられる．Fig. 3.27(b), (c) に等軸析出物の写真と元素マッピングの結果を示す．マッ
ピングの結果より，中心部で Oと Alが濃化し，その周囲で Nb，Tiとかすかに C が濃化し
ていた．このより，Alの酸化物を核にもつ Nb，Tiの炭化物であると考えられる． 
 
溶体化温度を 982 ˚C，1000 ˚C，1020 ˚C，1080 ˚Cと変化させた結果，粒界析出物に大き
な違いが生じた．STA982材だけで，粒界析出物が観察され，溶体化温度 1000 ˚C以上では
観察されなかった．そのほかの，酸化物，炭化物では，大きな変化はなかった． 
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(a)                            (b) 
  
Fig. 3.10 EBSD-IPF maps of STA982 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps 
oriented to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
 
(a) (b)
(c)   
Fig. 3.11 BSE image of SEM microstructures of STA982 sample on the vertical cross-section. 
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Fig. 3.12 EDS analyzed points of precipitate in STA982 sample on the vertical cross-section. 
 
Table 3.1 Chemical composition of precipitates in STA sample. (mass %) 
 
 
 
Fig. 3.13 EDS analyzed points of precipitate in STA982 sample on the vertical cross-section. 
 
Table4.2 Chemical composition of precipitates in STA982 sample. (mass %) 
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Fig. 3.14 TEM micrographs of precipitate in STA982 sample on the vertical cross-section. 
 
(a)  
(b) (c)  
Fig. 3.15 TEM micrographs of STA982 sample on the vertical cross-section.(a) is γ″ phases, (b) is 
δ phases and (c) is elemental map of δ phases. 
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(a)                            (b) 
  
Fig. 3.16 EBSD-IPF maps of SAT1000 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented 
to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
 
(a) (b)  
Fig. 3.17 BSE image of SEM microstructures of STA1000 sample on the vertical cross-section. 
 
 
Fig. 3.18 EDS analyzed points of precipitate in STA1000 sample on the vertical cross-section. 
 
Table 3.3 Chemical composition of precipitates in STA1000 sample. (mass %) 
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(a)  
(b) (c)  
Fig. 3.19 TEM micrographs of STA1000 sample on the vertical cross-section.(a) is γ″ phases, (b) is 
the precirpitate and (c) is the elemental map of the precirpitate. 
 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.20 EBSD-IPF maps of SAT1020 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps 
oriented to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
第 3章 実験結果 
 
44 
 
  
Fig. 3.21 BSE image of SEM microstructures of STA1020 sample on the vertical cross-section. 
 
 
Fig. 3.22 EDS analyzed points of precipitate in STA1020 sample on the vertical cross-section. 
 
Table 3.4 Chemical composition of precipitates in STA1020 sample. (mass %) 
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(a)  
(b) (c)  
Fig. 3.23 TEM micrographs of STA1020 sample on the vertical cross-section. (a) is γ″ phases, (b) 
is the precirpitate and (c) is the elemental map of the precirpitate. 
 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.24 EBSD-IPF maps of SAT1080 samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps 
oriented to Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
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(a) (b)  
Fig. 3.25 BSE image of SEM microstructures of STA1080 sample on the vertical cross-section. 
 
 
Fig. 3.26 EDS analyzed points of precipitate in STA1080 sample on the vertical cross-section. 
 
Table 3.5 Chemical composition of precipitates in STA1080 sample. (mass %) 
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Fig. 3.27 TEM micrographs of STA1080 sample on the vertical cross-section.(a) is γ″ phases, (b) 
is the precirpitate and (c) is the elemental map of the precirpitate. 
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3.1.3 DA材 
Fig. 3.28に DA 材の EBSD による結晶方位観察結果を示す．As-built材と同様に，積層方
向へ伸びる柱状粒が観察され，結晶形状に変化はなかった． 
Fig. 3.29に DA 材垂直面の SEM写真を示す．Fig. 3.29 (a) より as-built材と同様に積層方
向に伸びる柱状粒が観察された．より拡大すると，as-built 材と同様の粒内と粒界の両方に
連続した析出物が観察された．一部，粒界の連続析出物は as-built材に比べ粗大化していた．
また，粒界と粒内の両方で等軸の析出物が観察され，これまでの結果から，炭化物であると
予想される． 
Fig. 3.30に TEMによる連続析出物の元素分析の結果を示す．元素分析の結果 (Table 3.6) 
より，DA 材中の板状微小析出物も as-built 材と同様に Ni を含む Nb が濃化した析出物であ
り δ相であると考えられる．また Fig. 3.30より，γ″相が粒内に析出していることがわかる．
さらに，as-built 材と同様に δ 相周辺には γ″相は析出しておらず，PFZs を形成していた． 
Fig. 3.31 に粒内析出物の TEM 写真とその元素分析マッピングの結果を示す．As-built 材，
STA 材同様に異なる 2 つの相が複合した析出物が観察され，局所的に Oと Alが存在し，周
辺に C，Ti，Nbが濃化しており，これまでの結果と同様に Alの酸化物と Nbと Tiの炭化物
が合体した複合析出物と考えられる． 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.28 EBSD-IPF maps of DA samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented to 
Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
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(a) (b)  
(c) (d)    
Fig. 3.29 BSE image of SEM microstructures of DA sample on the vertical cross-section. 
 
 
 
  
Fig. 3.31 TEM micrographs of precipitate in DA sample on the vertical cross-section. 
 
Fig. 3.30 EDS analyzed point of precipitate in DA sample on the vertical cross-section. 
Table 3.6 Chemical composition of precipitate in DA sample. (mass%) 
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3.1.4 HT材 
Fig. 3.32に 1095 ˚C で溶体化熱処理を施し，粒界 δ 相の析出温度域 995 ˚C で 3.5 時間保持
し，空冷した後，二段階時効を施した [68]HT 材の EBSD による結晶方位観察結果を示す．
積層方向へ伸びる柱状粒が観察され，結晶形状に変化はなく，溶体化熱処理による再結晶は
観察されなかった． 
Fig. 3.33に 1095 ˚Cで 1時間保持した後，955 ˚C で 3.5時間保持した試料 (SHT1095+955) 
の垂直面の SEM写真を示す．粒界に伸長した針状析出物が観察された．これら針状析出物
により一部の粒界がジグザグ化していた．これまでの結果より，粒界の針状析出物は δ相で
あると考えられる．Fig. 3.34 に HT 材の SEM 写真を示す．積層方向に伸びる柱状粒が観察
され，Fig. 3.33と同様に粒界に伸長した δ相が観察された． 
 
(a)                            (b) 
  
Fig. 3.32 EBSD-IPF maps of HT samples on the horizontal cross-section. (a)IPF maps oriented to 
Z axis, (b) IPF maps oriented to X axis. 
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(a)  
(b)  (c)  (d)  
Fig. 3.33 BSE image of SEM microstructures of SHT1095+955 sample on the vertical cross-section. 
 
(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.34 BSE image of SEM microstructures of HT sample on the vertical cross-section. 
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3.2 密度測定 
造形ブロックの端部と中心部の密度を比較するために，造形ブロックの表面から 5 mmの
領域と中心部からから，約 300 mm3 の試料を切り出した．試料表面を光学顕微鏡で観察し
た結果を Fig. 3.35に示す．端部試料の最もブロックの外側の表面では，Fig. 3.35(a)のような
空孔が観察された．中心部試料表面では，大きな空孔は観察されなかった．これら 2つの領
域の測定結果を IN 718 の規定密度 8.19 g/cm3に対する平均相対密度率を計算した結果，端
部試料は 99.9 %，中心部試料では 100 %であった．端部と中心部で密度の大きな違いは測定
されなかった． 
 端部試料表面で大きな空孔が観察されたにも関わらず，相対密度に大きな違いが観察さ
れなかった要因として，端部の空孔領域の幅が考えられる．Fig. 3.35(a) で観察された空孔
は外側から約 2 mmの領域でしか観察されず，端部試料を外側から 5 mmの領域で切り出し
たため，中心部試料に等しい領域も含まれてしまった． 
 
  
Fig. 3.35 LOM image of as-built samples (a) in edge region and (b) in center region. 
 
Table 3.7 Density of as-built samples.  
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3.3 硬さ試験 
 ビッカース硬さ試験を試験力 1000 gf，試験力の保持時間 20 s にて行った結果を Fig. 3.36，
Table 3.8 に示す．IN 718 の EBM as-built 材と各熱処理材の結果を IN 718 溶解鍛造まま材
(C&W)と比較した．As-built 材は溶解鍛造まま材よりも優れた値を示し，AMS 5662 に準じ
た STA982 材と同じ熱処理を施した IN 718 鍛造材の標準硬度 349 Hv と比較しても，EBM 
as-built材は熱処理を施していないにも関わらず熱処理を施した IN 718 従来材よりも高い値
を示した．各熱処理材と as-built材を比較すると，熱処理を施したことにより硬さが向上し
た．これは，時効処理により強化相である γ′相と γ″相が析出したためと考えられる．溶体化
熱処理の有無と溶体化温度の違いによる硬さの変化はほとんど観察されなかった． 
 IN 718 は，γ″析出強化型合金であり，γ″相は時効処理により析出される．γ″相の析出量と
サイズは時効温度と時効時間に大きく影響を受ける．時効が進むにつれて γ″相のサイズは
大きくなり，硬さも増していく．さらに時効を進めると，最大硬さに達した後，軟化が始ま
る．時効により硬さが増した状態を亜時効 (under-aged)，最大硬さに達した状態を完全時効 
(peak-aged)，軟化が始まった状態を過時効(over-aged)という．IN 718 における亜時効状態で
の硬さは 350 Hv，完全時効状態では 466 Hv，時効処理を施していないものは 275 Hvである
り [72]．また，1100 ˚Cで 0.5時間溶体化処理を施された IN 718 冷延板材において，720 ˚C
の時効温度では約 3時間で完全時効状態の約 460 HV に達する(Fig. 3.37) [73]． 982 ˚Cで 1
時間溶体化処理を施された IN 718 丸棒材においては，750 ˚ Cの時効温度では約 10時間で完
全時効状態の約 490 HV に達し，時効時間 30時間では過時効状態となり硬さは約 460 HVま
で軟化する(Fig. 3.38) [74]．時効温度が高くなるにつれて，完全時効状態に達する時間は短
くなる傾向があり，材料の製造方法や内部応力状態によっても時効条件は変わってくる． 
これら先行研究の結果と本研究の結果を比較すると，もっとも硬いもので STA982 材の
420 HVであり，全ての熱処理材で完全時効状態に達しなかったと推定される．一方，as-built
材は亜時効状態の 350 Hvに近い値を示しており，また，熱処理を施していない溶解鍛造ま
ま材よりも硬さが増したことから，造形中に時効処理と同等の熱履歴をたどったことが示
唆される． 
STA 材について，造形中の熱履歴により as-built 材と同様に時効されたと考えられるが，
その後の γ″相 solvus 温度以上の溶体化処理により組織が均一化し γ″相に対する造形中の熱
履歴の影響は無視できる．そのため，STA材は約 18時間時効温度域に晒されたと考えられ
る．一方，DA 材は溶体化処理を施していないため，造形中の熱履歴の影響を残したまま時
効処理を行っている．そのため，STA 材に比べて長時間時効温度域に晒されたと推定され
る．時効温度域に晒された時間が長いほど，硬さは増すが，STA材と DA材を比べると，硬
さに大きな差はない．そのことから，DA材は完全時効状態を超えて過時効状態になり軟化
したことが予想される． 
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Fig. 3.36 Vickers hardness of IN 718 specimens. 
 
 
  
Table 3.8 Vickers hardness of IN 718 specimens. 
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3.4 引張試験 
Fig. 3.37にEBM材の室温引張試験の結果を示す．As-built材に比べ，熱処理を施したSTA982
材と DA 材では，0˚ 材，90˚ 材の両方で，降伏強度，引張強度ともに優れた値を示した．最
も高い引張強度を示したのは，DA 0˚ 材の 1255 MPa であり，最も低いものは，as-built 90˚ 
材の 1096 MPaであった．延性については，STA982材と DA 材は，As-built材に比べ，低い
値を示した．最も高い延性を示したのは，as-built 90˚ 材の 22.5 %であり，最も低いものは，
STA982 0˚ 材で，14.5 %であった．異方性に注目すると，As-built材，STA982 材，DA 材の
全ての試料で，0˚ 材のほうが 90 ̊ 材に比べて引張強さ，0.2%耐力が微かに優れた値を示し
たが，ほとんど差はなく，異方性は観察されなかった．延性については，as-built 材ではほ
ぼ同じ値を示し，STA982 材と DA 材では 0˚ 材に比べ 90˚ 材のほうが優れた値を示し，異
方性が観察された． 
Fig. 3.38に EBM材の高温引張試験結果を示す．引張強度に注目すると，0˚材で STA982材
が最も低い値を示した．90˚ 材においては，as-built材が最も低い値を示したが，STA982 材
もほぼ同等の低い値を示している．650 ˚ C 高温試験では，室温引張試験で観察された熱処理
による強度の向上は，ほとんど観察されなかった．延性については，0˚材で as-built 材が最
も高い値を示し，熱処理材では低下した，特に，DA 材は as-built 材に比べ顕著な延性の低
下がみられた．90˚ 材では，0˚材に比べ大きな差はなかったが，同様に DA 90˚ 材で最も低
い値を示した．異方性に注目すると，As-built材，STA982材，DA材の全ての試料で，0˚ 材
のほうが 90 ̊ 材に比べて引張強さ，0.2%耐力が優れた値を示したが，顕著な異方性は見られ
なかった．延性については，as-built材と STA982材において 0˚ 材が 90 ̊ 材に比べ優れ，顕
著な異方性が観察されたが，DA 材ではその差は小さくなった． 
以上の各条件における引張試験結果の詳細を Table 3.1に示す． 
室温と高温では，熱処理が引張特性に与える影響が変化した．室温において，熱処理材が
as-built材に比べ強度が向上した理由として，2 段階時効による γ′相，γ″相の析出が考えられ
る．4.3節の硬さ試験の結果からも，γ′相，γ″相が析出したことにより，粒内が強化されたた
め，降伏強度，引張強度ともに向上したと考えられる． 
高温では，一般的に拡散により応力負荷方向に対し 45˚に近い粒界で空孔が発生しやすく 
[75]，また，粒界すべりによる粒界三重点で楔形き裂の発生により，粒界破壊が支配的にな
る．4.1節の組織観察結果から，90˚ 材は 0˚ 材に比べ応力負荷方向に対し 45˚に近い粒界を
多く含むと予想される．さらに，ゲージ部に含まれる粒界三重点も 90˚ 材のほうが多いと
考えられるため，90˚ 材は 0˚ 材に比べ強度，延性ともに低下したと考えられる．EBM材は
積層方向に伸びる柱状晶組織であり，結晶の形状に大きな異方性がある．そのため，粒界の
影響に大きな異方性があり，高温引張でのみ顕著な異方性が生じたと考えられる． 
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Fig. 3.37 Tensile properties at RT 
 
 
Fig. 3.38 Tensile properties at 650˚C 
Table 3.9 Tensile properties 
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3.5 クリープ試験 
 本研究では，as-built 材と各熱処理材において 650 ˚C / 550 MPa の条件でクリープ試験を
行った．さらに，異方性を調査するために 0 ˚ 材と 90˚ 材を用意した．Fig. 3.39に as-built材
と STA982材，DA材，HT 材の 0 ˚ 材のクリープ特性を比較したものを示す．これより，as-
built 材と DA 材のクリープ寿命は 1000 時間を超え，極めて優れた値を示した．STA982 材
と HT 材は as-built 材と DA 材に比べ，クリープ寿命は劣るものの，クリープひずみは高い
値を示した．最小ひずみ速度を比較すると，as-built材と DA材で低い値を示した． 
 4.1.1節に示したように，EBM材ではブロックの表面近傍と中心部では，異なる組織が観
察された．金属材料において，強度特性は組織に大きく影響を受けるため，ブロック表面近
傍と中心部ではクリープ特性も異なることが予想される．この組織とクリープ強度の関係
を調査するため，表面近傍から切り出した edge 材，中心部から切り出した center 材を用い
て，as-built材と STA982材，DA 材において試験を行った．この結果を Figs. 3.40- 3.42に示
す．As-built 材と DA 材では center 材のほうが最小クリープ速度は小さく，クリープ寿命も
center材のほうが優れていた．STA982材では，最小クリープ速度は edge 材と center材で大
きな差はないものの，center材のほうが延性は高く，優れた寿命を示した．これらの結果よ
り，全ての試験片で，center材のほうが優れた寿命を示した． 
 次に，溶体化温度の影響を調査するため，STA982 材，STA1000 材，STA1020 材，STA1080
材を比較したものを Fig. 3.43に示す．また，比較材として，STA982材と同じ熱処理を施し
た溶解鍛造材(C&W)とも比較する．STA982 材で最も短い寿命を示し，STA1000 材で最も長
い寿命を示し，クリープ寿命は，溶体化温度と比例関係にはなかった．延性は，STA1000 材
が最も低く，STA1020 材で最も高い値を示した． 
 最後に，異方性を調査するために，as-built材，STA982材，STA1020材，DA 材，HT 材に
おいて，0˚ 材と 90˚ 材を比較したものを Figs. 3.44-3.48に示す．Fig. 3.46の as-built材では，
0˚ 材のほうが最小クリープ速度が小さく，寿命，延性ともに 90˚ 材よりも優れていた．Figs. 
3.45, 3.46 に示す STA982 材と STA1020 材では，90˚ 材で極めて低い寿命と延性を示した．
Fig. 3.47の DA材では，as-built材と同様に 0˚ 材のほうが最小クリープ速度が小さく，寿命，
延性ともに 90˚ 材よりも優れていた．Fig. 3.50 に示す HT 材では STA982 材，STA1020 材と
同様に 90˚ 材で極めて低い寿命と延性を示した．以上の結果より，熱処理の有無に関わら
ず，異方性が観察され，90˚ 材は 0˚ 材に比べクリープ強度が劣るという結果を得た． 
Figs. 3.50-3.62 より，ほとんどの試験片で粒界破壊をしていることがわかる．特に，90˚ 材
では，その傾向が顕著であった．Fig. 3.52(d)より，粒界で優先的にき裂が生じており，すべ
ての試験片で同様の傾向が見られた．As-built材と DA材の 90˚ 材では Figs. 3.51(b), 3.57(c)
に示すようなレッジ模様が観察された．Fig. 3.54に示す STA982材では，粒界 δ相に沿った
き裂が観察された． 
 
第 3章 実験結果 
 
58 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.39 Creep properties of as-built, STA982, DA samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.40 Creep properties of as-built edge and center samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.41 Creep properties of STA982 edge and center samples (650 °C, 550 MPa).  
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(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.42 Creep properties of DA edge and center samples (650 °C, 550 MPa).  
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.43 Creep properties of STA982, STA1000, STA1020, STA1080 samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.44 Creep properties of as-built 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 
第 3章 実験結果 
 
60 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.45 Creep properties of STA982 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.46 Creep properties of STA1920 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 
(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.47 Creep properties of DA 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
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(a)                                       (b)  
 
Fig. 3.48 Creep properties of HT 0˚ and 90˚ samples (650 °C, 550 MPa). 
 
Table 3.10 Creep properties (650 °C, 550 MPa). 
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(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.49 Fracture surfaces of as-built samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)   
Fig. 3.50 Fracture surfaces of as-built samples (edge, 0˚). 
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(a) (b)  
Fig. 3.51 Fracture surfaces of as-built samples (center, 90˚). 
 
(a) (b)  
(c) (d)  
Fig. 3.52 Fracture surfaces of STA982 samples (center, 0˚). 
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(a) (b)  
Fig. 3.53 Fracture surfaces of STA982 samples (edge, 0˚). 
 
(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.54 Fracture surfaces of STA982 samples (center, 90˚). 
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(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.55 Fracture surfaces of DA samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)  
Fig. 3.56 Fracture surfaces of DA samples (edge, 0˚). 
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(a) (b)  
Fig. 3.57 Fracture surfaces of DA samples (center, 90˚). 
 
(a) (b)  
(c) (d)  
Fig. 3.58 Fracture surfaces of STA1000 samples (center, 0˚). 
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(a) (b)  
(c) (d)  
Fig. 3.59 Fracture surfaces of STA1020 samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)  
Fig. 3.60 Fracture surfaces of STA1020 samples (center, 90˚). 
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(a) (b)  
(c)  
Fig. 3.61 Fracture surfaces of HT samples (center, 0˚). 
 
(a) (b)  
Fig. 3.62 Fracture surfaces of HT samples (center, 90˚). 
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第 4章 考察 
4.1 EBM材の組織形成メカニズム 
 本研究で観察した IN 718 EBM ブロックでは，Fig. 4.1 のようにブロック中心と表面近傍
で結晶形状と方位が異なる領域が観察された．ここでは，それら 2つの領域の組織形成要因
について考察していく． 
 まず始めに，2つの領域が形成された要因として電子ビームの走査パターンの違いが考え
られる．EBM では，一般的にコントアパターンとハッチパターンの 2 種類の走査パターン
を組み合わせて造形している．Fig. 4.2 にその詳細を示す．予備加熱後，まず始めにコント
アパターンが走査される．コントアパターンとは，造形物の輪郭を縁取るような走査であり，
表面性状を高めるために行われる走査である．EBM 造形物の特徴である単結晶に近い柱状
粒を得るためには，高いエネルギー密度で電子ビームを照射する必要がある．しかし，輪郭
近傍を高エネルギー密度で照射すると，溶融池が大きくなり，周囲の仮焼結した領域まで溶
融させてしまうため，表面性状が落ちてしまう．そのため，コントアパターンでは，エネル
ギー密度を落として照射し，さらに，ビーム間隔も広く取ることで，溶融池のエネルギーを
下げている．Dunyong らの研究では，コントアパターンで 300 μm，ハッチパターンで 125 
μmのビーム間隔で走査している [76]． 
コントア領域の結晶組織の形成メカニズムを考察していく．コントア領域の結晶組織に
注目すると，一定間隔で積層方向に<001>を向く柱状粒が観察されている．溶接のように一
方向から熱源が照射されたとき，最も温度が高くなる熱源の中心部に向かう熱の流れが生
じる．この方向に沿って，最も大きな熱勾配が生じるため，溶融池内では熱源中心方向に向
かって結晶が成長していく．積層造形でもこれと同じ現象が観察されており，Fig. 4.3 に示
すように SLM 造形物では，レーザー中心で成長した柱状粒がはっきりと観察されている．
SLM 技術では，粉末表層面でのアブレージョン効果による粉末の突沸現象を防ぐため，レ
ーザーのエネルギー密度が抑えられている．そのため，レーザーの溶け込み深さが比較的浅
く，造形完了後も溶融池 1 つ 1 つの組織が残っていたため，柱状粒がはっきりと観察され
たと考えられる．電子ビームのエネルギー密度を抑えたコントア領域でも，同様の現象が生
じたと考えられる．Fig. 4.1 のコントア領域に注目すると，矢印で示すように 3 列の柱状粒
が観察されている．このことから，コントアパターンが 3周走査されたことが推定される．
ハッチ領域に比べて，コントア領域はビーム間隔が広いため，ビームの中心部までビームが
重ならないことも，柱状粒が観察された要因であると考えられる．ビーム間隔と結晶形状の
概略図を Fig.4.4 に示し，Fig. 4.4(a) にコントア領域の溶融池を示す．結晶は，溶融凝固中
にエピタキシャル成長をするため，既存の粒の結晶方位を引き継いで成長する．コントアパ
ターンは，ビーム間隔が広いため，隣同士のビームが重なる領域が狭く端部しか重ならない．
また，常に層内の同じ位置を走査するため，層ごとのビーム中心の位置が常に重なるため，
柱状粒領域が長く成長した．溶融池端部では，Fig. 4.4(a) に示すように，ビームの重なる領
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域で結晶方位を引き継ぐように粒が成長するため，幅広な粒が形成される．ビーム端部も中
心部同様に層ごとに重なるため，幅広な粒は積層方向に沿って成長し，Fig. 4.1 の白枠で示
すような積層方向に伸長した幅広な粒が形成された．この粒は，ビーム中心からずれた熱流
方向と積層方向がずれた領域で形成された粒であるため，積層方向<001>は向いていない． 
コントアパターンが走査された後，内部を埋めるハッチパターンが走査される．ハッチパ
ターンは，緻密な組織を造形するための走査であるため，エネルギー密度が高く，ビーム間
隔も狭く設定され，隣同士の溶融池がほとんど重なりあうようにして走査される．さらに，
EBM は，走査速度が極めて速く入熱が線入力ではなく面入力に近くなる．そのため，コン
トア領域のような溶融池の痕跡は確認されない．また，エネルギー密度が高いため，ビーム
の溶け込み深さが深く一度溶融凝固した後に続く層の溶融の際に再び溶融される．さらに，
エピタキシャル成長により既存の結晶方位が引き継がれるため，全体で柱状粒が形成され
たと考えられる．ハッチ領域の結晶形成の概略を Fig. 4.4(b)に示す．zu ハッチ領域では，柱
状粒域のところどころに等軸粒が密集する領域と，単独で存在する微小等軸粒が点在して
いた．等軸粒の密集する領域は，粉末が完全に溶融されなかった不完全溶融領域であり，粉
末の結晶組織が残留した領域だと考えられる．単独で存在する等軸粒は，溶融池が形成した
際の過冷却により発生したと考えられる．過冷却の説明は 2.2.3 節でしたので，割愛する．
過冷却が生じた界面は Fig. 4.6のように平滑ではなくデンドライト組織が溶融池内に突出す
る．溶融内はマランゴニ対流が生じているため，凝固が進み，デンドライト組織がある程度
溶融池内へ成長すると，マランゴニ対流により分離し，溶融池内に浮遊する．デンドライト
組織の分離の概略図を Fig. 4.7に示す．この分離した結晶が凝固核となり方位がランダムな
微小な等軸粒が生成したと考えられる． 
 
 
Fig. 4.1 EBSD-IPF maps of contour and hatch region of as-built samples on the vertical cross-
section.  
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Fig. 4.2 Scan strategy of contour and hatch pattern. 
 
 
Fig. 4.3 EBSD-IPF maps of SLM sample on the vertical cross-section. 
 
(a)                                 (b)    
 
Fig. 4.4 Schematic of melt pool in (a) contour and (b) hatch region. 
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Fig. 4.5 EBSD-IPF maps of hatch region of as-built samples on the vertical cross-section. 
 
  
Fig. 4.6 Initial evolution of an unstable interface. [52] 
 
 
Fig. 4.7 Marangoni convection and detached dendrites in melt pool. 
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4.2 走査パラメーターの違いによるクリープ特性への影響 
 4.1節で述べたように，EBM造形物は表面と中心部の結晶形状が異なる．金属材料におい
て，結晶形状は強度特性に大きく影響を及ぼし，EBM 材においても造形ブロックの表面近
傍と中心部では，強度特性が異なることが考えられる．本研究では，クリープ特性に注目し
てブロック中心部から切り出した試験片と表面近傍から切り出した試験片のクリープ特性
を比較した．さらに，熱処理により傾向に変化があるのか確認するために，as-built 材との
ほかに STA982 材と DA 材での同様の試験を行った．4.3 節の結果より，全ての試験片で
center材のほうがクリープ寿命に優れていた．  
ここで，クリープ特性を考察する前に，IN 718 のクリープ変形機構について考える．Fig. 
4.8に結晶粒径 10 µmの Niのクリープ変形機構図を示す [77]．本研究で使用する IN718 合
金は，析出型強化合金であり，この図は参考程度であるが，クリープで使用した応力と文献
からの合金の融点を考えると，低温べき乗測クリープに対応する．よって，転位クリープが
主であると考えられる．また，粒界拡散クリープは全ての温度で発生するため，転位クリー
プと同時に粒界拡散も生じていたと考えられる． 
4.1.1節の as-built材での表面近傍の IPFマップより，表面から約 2 mmの範囲がコントア
領域である．edge 材はブロック表面から平行面を切り出すために約 1 mm 表面を除去した
面から切り出した板厚約 3mmの板材から作製している．このことから，試験片断面の半分
近くをコントア領域が占めると予想される．高温変形では拡散により応力負荷方向に対し
45˚に近い粒界で空孔が発生しやすい [75]．コントア領域では溶融池端部で応力負荷方向に
対し傾斜した粒界が形成しているため，ハッチ領域に比べ，空孔が生じやすいと考えられる．
さらに，ハッチ領域に比べ，等軸粒が多いため，粒界すべりによる粒界三重点での楔形き裂
(Fig. 4.9)の発生がしやすいと予想される．本研究でも，複数の試験片で Fig. 4.10のように等
軸粒領域でき裂の発生が観察された．このように，応力負荷方向から反れて伸長した柱状粒
と微細な等軸粒によりクリープ変形中の空孔とき裂発生が促進され，edge 材ではクリープ
特性が劣化したと考えられる．また，Fig. 4.11 に示すように Ni 基超合金では結晶方位によ
ってクリープ特性に違いがあることが知られている [78]．なかでも[001]方位はクリープ特
性に優れ，ハッチ領域のほとんどが応力負荷方向に[001]が向いていた点も center 材のほう
がクリープ特性に優れた要因であると考えられる． 
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Fig. 4.8 Deformation mechanism diagram of Ni (Grain size=10µm). [77] 
 
 
 
Fig. 4.9 Wedge crack.  
 
Fig. 4.10 Crack in equiaxed crystal region of IN 
718 fabricated by EBM. 
 
 
Fig. 4.11 Orientation dependence of creep performance. [78] 
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4.3 積層造形パラメーターと組織の関係 
 4.1，4.2 節では，EBM 造形物の中での造形パラメーター変化が組織に与える影響を述べ
た．4.3節では，EBM以外の積層造形技術と比較して，積層造形における造形パラメーター
と組織の関係について述べる． 
 2.2.3節で述べたように積層造形法により形成する組織は，固-液相界面の凝固速度と温度
勾配からおおよそ予想することができる．Fig. 4.12に凝固マップを示す．組織観察の結果か
ら，EBM 材は，Fig. 4.12 の冷却速度が小さく温度勾配が中程度の左側の範囲にあると考え
られる．次に，同じ粉末床溶融結合技術の SLMについて考えると，Figs. 2.20, 4.3, 4.13に示
すように積層方向に伸びる柱状粒が存在するものの，溶融池内に明瞭なデンドライト組織
が観察されている．このことから，SLM材は，Fig. 4.12の右上の範囲にあると考えられる．
EBMと SLMの造形パラメーターを比較すると，EBMは，予備加熱により 900 ˚ C 近くの高
温中で造形される一方，SLMは予備加熱がなく約 90 ˚ C程度で造形される．また，造形雰囲
気も異なり EBMは真空中で，SLMは不活性ガス中で造形される．そのため，材料の冷却速
度の違いが生じ，EBMは SLMに比べゆっくりと冷却され，凝固速度も小さくなることが予
想される．また，SLM は溶融凝固後の材料はベースプレート接着面と表面からの放熱によ
りすぐに冷却され，溶融部と周囲の材料の温度差が大きく温度勾配も大きくなると考えら
れるが，EBM は溶融凝固後の材料も高温に保持され溶融部との温度差が小さくなると推定
され，温度勾配も小さくなると予想される．EBMと SLMの造形条件の関係は，組織から推
定されるものとも一致しており，積層造形において凝固プロセスマップを用いた組織の制
御が可能であることが示唆される． 
金属粉末を用いた積層造形技術には SLMなどの粉末床溶融結合技術のほかに，指向性エ
ネルギー堆積法 (DED: Directed Energy Deposition)もある．指向性エネルギー堆積法は，材料
を付加したい部分に，ワイヤの繰り出しや粉末の噴射により造形用材料を供給しながら高
エネルギービームを照射することで，下地材料もしくは下地材料と付加する材料の両方を
溶融凝固させることで立体物を造形する技術である [79]．指向性エネルギー堆積法の中で
も熱源に電子ビームを使用する電子ビーム自由造形法 (EBFFF: electron beam free form 
fabrication)がある．EBFFFにおける，走査速度，熱源出力と形成される組織の関係図と同じ
軸上に EBMの走査速度，熱源出力をプロットしたものを Fig. 4.14に示す．EBFFFでは，走
査速度が一定以上大きくなると等軸粒が形成される．この結果に従うと，EBFFF よりも走
査速度がはるかに大きな EBM でも等軸粒が観察されることが予想される．しかし，4.1 節
で示したように EBM 材では積層方向に伸びた柱状粒が観察される．これは，EBM 特有の
予備加熱工程が影響していると考えられる．さらに，熱源にレーザーを用いる指向性エネル
ギー堆積法であるレーザー直接積層法(LEDS : Laser Engineered Net Shaping)などとも比較し
たものを Fig. 4.15に示す．この図からわかるように，EBMは他の技術よりも造形可能な走
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査速度と熱源出力範囲が広い．また，EBMはその他の積層造形技術に比べさまざまな形状，
方位の結晶組織を形成できるため，EBM は，高い設計自由度に加えて，結晶組織の制御技
術としても期待される． 
  
Fig. 4.12 Solidification process map. [80] Fig. 4.13 Dendrites of SLM sample. 
 
 
Fig. 4.14 Comparison between Inconel 718 microstructure predicted by process map of EBF3 
process and electron beam melting process (EBM). [14] [81] 
 
 
Fig. 4.15 Comparison of the maximum absorbed power and scanning velocity parameter ranges 
used for object fabrication in four commercial additive manufacturing equipments for metals. [82] 
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4.4 熱処理の硬さへの影響 
 IN 718 は，γ″析出強化型合金であり，γ″相は時効処理により析出される．γ″相の析出量と
サイズは時効温度と時効時間に大きく影響を受ける．時効が進むにつれて γ″相のサイズは
大きくなり，硬さも増していく．さらに時効を進めると，最大硬さに達した後，軟化が始ま
る．時効により硬さが増した状態を亜時効 (under-aged)，最大硬さに達した状態を完全時効 
(peak-aged)，軟化が始まった状態を過時効(over-aged)という．IN 718 における亜時効状態で
の硬さは 350 Hv，完全時効状態では 466 Hv，時効処理を施していないものは 275 Hvである
り [72]．また，1100 ˚Cで 0.5時間溶体化処理を施された IN 718 冷延板材において，720 ˚C
の時効温度では約 3時間で完全時効状態の約 460 HV に達する(Fig. 4.16) [73]． 982 ˚Cで 1
時間溶体化処理を施された IN 718 丸棒材においては，750 ˚ Cの時効温度では約 10時間で完
全時効状態の約 490 HV に達し，時効時間 30時間では過時効状態となり硬さは約 460 HVま
で軟化する(Fig. 4.17) [74]．時効温度が高くなるにつれて，完全時効状態に達する時間は短
くなる傾向があり，材料の製造方法や内部応力状態によっても時効条件は変わってくる． 
これら先行研究の結果と本研究の結果を比較すると，もっとも硬いもので STA982 材の
420 HVであり，全ての熱処理材で完全時効状態に達しなかったと推定される．一方，as-built
材は亜時効状態の 350 Hvに近い値を示しており，また，熱処理を施していない溶解鍛造ま
ま材よりも硬さが増したことから，造形中に時効処理と同等の熱履歴をたどったことが示
唆される． 
STA 材について，造形中の熱履歴により as-built 材と同様に時効されたと考えられるが，
その後の γ″相 solvus 温度以上の溶体化処理により組織が均一化し γ″相に対する造形中の熱
履歴の影響は無視できる．そのため，STA材は約 18時間時効温度域に晒されたと考えられ
る．一方，DA 材は溶体化処理を施していないため，造形中の熱履歴の影響を残したまま時
効処理を行っている．そのため，STA 材に比べて長時間時効温度域に晒されたと推定され
る．時効温度域に晒された時間が長いほど，硬さは増すが，STA材と DA材を比べると，硬
さに大きな差はない．そのことから，DA材は完全時効状態を超えて過時効状態になり軟化
したことが予想される． 
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Fig. 4.16 Variations in micro-Vickers hardness of IN 718 with aging time at various aging 
temperatures. [73] 
 
Fig. 4.17 Micro-Vickers hardness of IN 718 with aging time at 720 ˚C. [74] 
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4.5 γ″相の析出に対する造形中の温度履歴と熱処理の影響 
 本研究では，as-built 材のほかに溶体化温度を変化させた STA 材と DA 材，3 段階の時効
を施した HT 材を作製し，組織の変化を観察した．まず始めに，熱処理材について考察する
前に，as-built材の組織に注目したい．一般的に，IN 718 の時効処理は強化相である γ″相を
析出するためのものであり，時効処理を施す前の IN 718では γ″相は観察されない．しかし，
EBM 材では熱処理を施していない as-built 材の段階で γ″相が観察された．これは，造形中
に γ″相析出温度域で一定時間保持されたことを示唆している．Shihai [14]が作成した，EBM
造形中のベースプレートの温度履歴を IN 718の TTT図に重ねたものを Fig. 4.18に示す．こ
れより，造形と造形完了後の冷却中に γ″相の析出温度域を通過していることがわかる．こ
こで注意しなければならないのが，δ相の析出温度域も通過していることである．これより，
本研究の供試材でも同様に γ″相の析出温度域を通過したため，as-built 材で γ″相が観察され
たと考えられる．ここで，γ″相の大きさと時効時間の関係を Fig. 4.19に示す．これより，時
効時間が長くなるにつれて γ″相は粗大化することがわかる．Fig. 4.20に as-built材と STA982
材，DA材の γ″相を示す，それぞれを比較すると，STA982 材の γ″相が最も微細であり，次
に as-built 材，DA 材の順に粗大化している．ここで，William [20]による冷却速度が異なる
2 つの積層まま材と積層後，980 ˚ Cで 1時間の溶体化処理を施した後，720 ˚ C で 8時間，620 
˚C で 10時間保持する 2段階時効を施したもの温度履歴と組織を Figs. 4.21, 4.22に示す．試
料寸法は，20×80×18 mm3であった．Fig. 4.21 より，積層まま材は冷却中に時効温度域を通
過しているが，熱処理材に比べると短い．Fig. 4.22に注目すると，時効温度域に晒された時
間が長いほど均一に分布する析出物が粗大化している．Williamは，この析出物は γ″相と推
定しているものの断言はしていない．この析出物が γ″相と仮定すると EBM材における γ″相
の大きさと時効時間の関係は従来材のもの(Fig. 4.19)と一致する．本研究の EBM 材の γ″相
に注目すると，as-built 材と DA 材では時効時間と γ″相の大きさの関係は一致している．し
かし，STA982 材では，as-built 材，DA 材よりも微細である．これは，γ″相の固溶温度より
も高い温度で溶体化処理を施したため，溶体化処理により一度造形中に析出した γ″相が固
溶したためと考えられる．以上の結果を踏まえると，as-built 材で STA982 材よりも粗大な
γ″相が観察されたことから，本研究で用いたブロックは，造形中に 2 段階時効の 18 時間よ
りも長時間時効温度域に保持されたことが考えられる．造形時間の参考として Fig. 4.23 に
高さ約 30 cmのパイプを造形した際のベースプレートの温度履歴を示す．ここでは，層溶融
時間に約 36時間有し，その間ベースプレート温度は 600 ˚ C 以上に保たれている．本研究の
供試材の高さは 45 mmであり，この高さの造形物の作製にかかる時間は，約 6 時間程度と
予想されるが，これは γ″相の大小関係に一致しない．今回造形に用いた Arcam A2X の造形
可能サイズは 200×200×380 mm3であり，45mm角のブロックであれば，ほかに異なる造形物
も同時に造形することができる．推定造形時間と γ″相の大小関係に一致しないことから，
本研究のブロックはブロックのみで造形したのではなく，その他の積層高さがより高い造
第 4章 考察 
 
80 
 
形物と同時に造形された可能性がある． 
 以上の結果から，EBM 材では造形中の温度履歴が重要となり，組織を考察する上で，造
形時間や冷却速度などの造形条件を考慮する必要があることが明らかになった．また，造形
中の高温保持時間や冷却速度を制御することで，積層まま材の時点で時効処理と同等な処
理を施し，強化相 γ″相を析出させることができることが明らかになった． 
 
 
Fig. 4.18 Comparison between cooling curves sample fabricated by EBM and TTT curves of the 
precipitates in Inconel 718 alloy. [14] 
 
 
Fig. 4.19 Variation in mean thickness of γ″ phase in IN 718 at various ageing temperature. [73] 
 
(a) (b) (c)  
Fig. 4.20 The γ″ phases in (a) as-built sample, (b) STA982 sample and (c) DA simple. 
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Fig. 4.21 Thermal histories as measured from start plate thermocouple for various cool down 
techniques. The standard HT is graphed for comparison to the ISHT. [20] 
 
 
Fig. 4.22 SEM of precipitates in the matrix for (a) fast cool, (b) slow cool, and (c) in situ heat treatment. 
[20] 
 
(a)  (b)  
Fig. 4.23 Thermal histories as measured from start plate thermocouple. [83] 
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4.6 δ相の析出に対する造形中の温度履歴と熱処理の影響 
 4.5 節では，γ″相について考察したが，ここでは δ 相について考察したい．本研究では，
組織を均一化させることを目的とした溶体化処理を δ相の固溶温度(1020 ˚C)以下の 982 ˚C，
1000 ˚ Cと固溶温度の 1020 ˚ C，固溶温度以上の 1080 ˚ C と溶体化温度を変化させた．その結
果，3.2.1節より，982 ˚ Cでの溶体化処理の結果，粒界の δ相は粗大化し，1000 ˚ C 以上の溶
体化処理では粒界の微小 δ 相が固溶し，文献値の δ 相固溶温度よりも低温で δ 相は固溶し
た．この結果より，δ相の固溶温度は，いくつかの節があるが本研究の供試材の δ相固溶温
度は 1000 ˚ C近傍であると予想される．また，IN 718 で観察される δ相は針状に粗大化する
傾向があり，as-built 材で観察されるものよりも粗大なものが多く観察されている．Shihai 
[14]による研究では， Fig. 4.24に示すように EBM材でも粗大な δ相が観察されている．本
研究の as-built材で観察された δ相は微小であったため，容易に固溶した可能性も考えられ
る．粒内で観察された微小 δ 相のネットワークに注目すると，STA982 材では観察されず，
982 ˚ C 以上の溶解処理により固溶すると考えられる．Michaelら [84]の研究でも，本研究と
同様の微小 δ相のネットワークが観察され，1200 ˚ C / 100 MPaの HIP 処理と溶体化温度 1066 
˚C の標準熱処理により完全に固溶していた． 
 4.5節で造形中の γ″相の析出について述べたが，Fig. 4.16からわかるように造形中に δ相
も析出することが予想される．IN 718 の TTT 図 (Fig. 2.3)より IN 718 の δ 相は粒界で析出
しやすいため，粒内の δ相は粒界のものよりも先に固溶されると考えられる．そのため，粒
内 δ相は 982 ˚C以上の溶体化処理により固溶した．粒界 δ相に注目すると，982 ˚C で 1時
間保持したとき，粒界 δ相の析出領域にあることがわかる，そのため，STA982 材では粒界
δ相は固溶せず，粗大化したと考えられる．HT 材では，1095 ˚ Cに溶体化処理により造形中
に析出した δ 相が完全に固溶し，955 ˚C，3.5 時間の時効処理により粒界にのみ δ 相が析出
した． 
 
Fig. 4.24 SEM microstructure on as-built samples fabricated by EBM. [14] 
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4.7 粒界組織がクリープ異方性に与える影響 
 この節では，0˚ 材と 90˚ 材のクリープ強度に注目し，組織と比較し考察していく．3.5節
で行った 90˚ 材の試験では全ての試験片で異方性が観察された．特に STA982 材，STA1020
材，HT 材で 90˚ 材の顕著なクリープ強度の劣化が観察され，熱処理条件により異方性の度
合いに差があることがわかった．これらの結果を組織と比較し，異方性に差が生じる要因を
考察する．3.5 節の破面観察結果より，90˚ 材では粒界破壊が支配的であるため，粒界組織
に注目し考察を進める． 
 As-built 材，STA982 材，STA1020 材，DA 材，HT 材の粒界組織を比較すると粒界 δ 相の
分布に違いがある．3.1節で示したように 90˚ 材で 500時間以上のクリープ寿命を示した as-
built材と DA 材は，粒界に微小な δ相が存在している．一方，90˚ 材で極めて短いクリープ
寿命を示した STA982 材，STA1020材，HT材において，STA982材，HT 材では粒界に粗大
な相が析出しており，STA1020 材では粒界に δ 相は存在せず炭化物がまばらに分布してい
るのみであった，粒界炭化物に関しては，全ての試料で観察されたため，異方性の違いには
関与していないと考えられる．興味深いことに，90 ˚ 材の強度は粒界 δ相の析出量やサイズ
と比例関係にはなかった．δ相は，非整合析出物であり，応力が負荷されたとき，母相とは
く離しやすく優先的にき裂が発生する．実際に，Fig. 3.54の STA982 90 ˚材の破面近傍組織
では，δ 相に沿ったき裂の伝播が観察された．このことから，δ 相はクリープ強度に対し有
害であると考えられるが，粒界 δ相のない STA1020 90 ˚ 材でも粒界破壊が生じ，クリープ強
度が著しく劣化した．以上のことから，適当な大きさで析出した粒界 δ相はクリープ変形お
いて粒界を強化する可能性があると考えられる． 
 青木 [85]によると，Fe-Ni基超耐熱合金において粒界 δ相の面積率を 1.7～5.0 %にするこ
とで，クリープ中に粒界すべりの抵抗として作用して粒界が強化される．面積率が 1.7 %以
下では，粒界すべりの抵抗作用が不足するため，粒界は強化されず，面積率が 5.0 %以上で
は粒界強化は十分である一方で，時効処理で析出する γ″相の析出量が減少し強度不足とな
ると述べている．また，Chenら [86]によると，IN 718 において粒界 δ相の密度が 45 %のと
き，クリープひずみおよび寿命が最大になる．彼らは，粒界すべり中に粒界析出物が空孔を
ピン留めし，凝集を防ぐことで，粒界三重点でのくさび型き裂の発生を抑制したと述べてい
る． 
 以上のことから，EBM材において，粒界 δ相の析出挙動と 90˚ 材のクリープ寿命を比較
し，粒界強度との関係をまとめたものを Fig. 4.25 に示す．As-built材と DA材で観察された
粒界 δ相は，粒界すべりの抵抗，かつ，空孔ピン留め効果が発揮される適当な密度，大きさ
で析出していたため，粒界を強化し，90˚材のクリープ特性が優れたと考えられる． 
 また，as-built材と DA材の 90˚ 材の破面(Figs. 3.51(b), 3.57(c))に注目すると，レッジ模様
が観察された．これは，as-built 材と DA 材でのみ粒界近傍で PFZ が観察されたことから，
PFZ による粒界延性破壊によるものと考えられる．粒界近傍に PFZ が存在するとき，粒内
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のすべり帯が粒界に衝突することで，as-built 90˚ 材(Fig. 3.51(b))，DA90˚ 材(Fig. 3.57(c))に
示すようなレッジ模様が生じる [87]．レッジ形状は PFZ の幅によって変化し，その模式図
を Fig. 4.26に示す．PFZ の影響は，諸説あり，塑性変形が析出物の存在する粒内よりも軟ら
かい PFZ 内部で優先的に生じ，PFZ 内部で破壊をもたらすために PFZ は有害であるという
説と，反対に，PFZは，粒内のすべり帯の粒界に対する応力集中を緩和する役割を果たして
おり，強度および延性の増大に寄与しているという有益説がある．PFZの影響は未だはっき
りとしておらず，本研究の as-built 材と DA 材においては，クリープ特性が向上した点から
有益に働いたと考えられる． 
 
Fig. 4.25 Relationship between grain boundary presipitate density and grain boundary strength. 
  (a) (b) (c)  
Fig. 4.26 Ledge pattern with variation of width of PFZs. [87] 
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第 5章 結言 
 電子ビーム溶融法（EBM）により作製した IN 718について，積層造形材特有の組織を観
察することで，組織形成メカニズムを調査し，また，熱処理が機械的特性に与える影響を調
査したことで以下の知見を得た． 
1. EBMにより造形された IN 718 as-built材の織観察の結果，表面近傍のコントア領域では
溶融池中心でエピタキシャル成長による積層方向に[001]を向いた柱状粒が形成し，溶融
池端部で粗大な柱状粒と微細な等軸粒の混粒組織が形成することを明らかにした．また，
コントア領域では溶融池端部の微細な等軸粒により，中心部のハッチ領域に比べ，クリ
ープ特性が劣る． 
2. EBMにより造形された IN 718 as-built材の組織観察の結果，中心部のハッチ領域では積
層方向に[001]を向いた柱状粒が支配的な組織が形成し，ところどころに粉末の不完全溶
融によると軸粒が密集した領域と，過冷却による単独で存在する等軸粒が形成する． 
3. 本研究の EBM材は，高温下で造形するため，複雑な熱履歴により，as-built材で強化相
である γ″相が析出する．STA材では，溶体化処理により γ″相が微細化し，DA 材では時
効により粗大化した．熱処理材で得られる組織は，造形時間や冷却速度に影響を受け，
EBM材の熱処理を考える際は，造形条件も考慮に入れる必要性を明らかにした． 
4. EBM as-built材では，粒界と粒内に微小 δ相が観察され，982 ˚Cの溶体化処理によって
粒界 δ相は粗大化し，1000 ˚ C以上の溶体化処理によって固溶した．1095 ˚ Cで溶体化処
理を施した後，955 ˚C で 3.5 時間時効処理を施すことで，粒界に粗大な δ相が析出し，
溶体化温度とその後の時効処理によって，粒界 δ相の大きさを制御することができるこ
とを明らかにした． 
5. EBM as-built材では，熱処理により，粒界 δ相を適当な大きさで析出させることで，粒
界すべりが抑制されるため，粒界が強化され，90˚ 材のクリープ特性が向上することを
明らかにした． 
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Appendix I 
選択的レーザー溶融法 (SLM : Selective Laser Melting)で造形した Inconel 718 との比較 
Ⅰ.1 組織観察結果 
同じ積層造形でも SLMと EBM間で組織は異なることが知られている．Fig. 1.21に SLM
の OM 写真を示したが，さらに拡大し溶融池内の組織を示したものを Fig. 4.13 に示してい
る．さらに，SLM材の結晶形状と方位は Fig. 4.3 に示した．Fig. 4.13より，SLMで造形され
たものでは，はっきりとした溶融池とデンドライト組織が観察されている．また，Fig. 4.3の
IPFマップより SLM材では溶融池中心部で積層方向に<001>を向く柱状粒が形成し，端部で
は方位が<101>またはランダムに配向している．これらの違いは造形工程の違いやパラメー
ターの違いによるものである．SLMは，EBMに比べ熱源出力が小さいためエネルギー密度
が小さく，また，走査速度が遅い．そのため，EBM のコントア走査に類似した結晶形状が
得られたと考えられる．しかし，偏析組織に大きな違いがあり，これは，造形温度に起因す
ると考えられる．EBM と SLM の造形中の温度履歴の概略を Fig. A-1 に示す．EBMでは造
形雰囲気温度が高く，さらに真空中で造形されることから，造形完了時まで材料が高温に保
たれる．また，溶融凝固時の冷却速度も SLMに比べ小さくなると予想される．一方，SLM
は不活性ガス中で造形され，造形中のレーザーが照射されていない部分は 90˚C程度にしか
保たれないことから [38]，材料は急熱急冷される．SLM ではレーザーの走査速度が遅く入
熱が線的になることや，さらに，積層方向に対する垂直断面および積層間で大きな熱勾配が
存在している．加えて，Fig. A-3 に示すように EBM は造形中に材料が高温保持されるが，
SLMは急冷急熱される．4.3 節内で，これらの違いを冷却速度と温度勾配に注目し，凝固プ
ロセスマップと比較した．その結果，冷却速度と温度勾配の違いにより SLMは，溶融池内
でデンドライト組織と偏析が生じたことがわかった．また，方位がランダムな混粒組織につ
いては，エネルギー密度が小さく熱源の溶け込み深さが小さかったこと，走査速度が遅く溶
接に近い線入熱であったことから，Fig. 1.19のような溶接組織のような組織が形成されたた
めだと考えられる． 
Ⅰ.2 クリープ特性 
SLMで造形されたブロックでも本研究と同じ条件でクリープ試験を行った．SLMの試験
片は，as-built 材と STA982 材を用意した．その結果を Fig. A-2 に示す．これより，SLM で
造形したものは，EBM材よりもクリープ寿命が劣った．これは，SLM材中の混粒組織によ
り，粒界三重点での楔形き裂の発生頻度が高かったことに加え，Fig. A-3に示すようにデン
ドライト組織に沿ったき裂が観察されたことから凝固中の偏析にも影響を受けたと考えら
れる． 
Ⅰ.3 熱処理 
SLMと EBMは，Fig. A-1に示すように造形中の熱履歴が大きく異なり，それにより形成
される組織も異なってくる．そのため，造形後の最適な熱処理も異なると考えられる．本研
究では，組織観察の結果から，EBMは，as-built材で粒内に均一に γ″相が析出しているため，
Appendix 
 
93 
 
Inconel 718 の従来材に必要とされる組織均一化のための溶体化処理を必要としないことが
明らかになった．しかし，SLM ではデンドライト組織に沿った偏析が観察されており，さ
らに，Fig. A-3に示すようにクリープ試験においてデンドライト組織に沿ったき裂が観察さ
れていることから，偏析の解消のために溶体化処理は必要不可欠であると考えられる．Fig. 
A-2の結果では，SLM STA982材でSLM as-built材よりもクリープ寿命が短くなっているが，
これは δ 相の固溶温度以下で溶体化処理を施したため，δ 相が析出したためと考えられる．
そのため，SLMにおいてクリープ特性を向上させるためには，δ相固溶温度以上での溶体化
処理を施す必要があると予想される．以上の結果から，EBMと ELMでは，造形中の温度履
歴が異なり，得られる組織も異なるため，特性向上のために必要な熱処理が異なる．そのた
め，最適な熱処理の検討には異なるアプローチが必要だと考えられる． 
(a) (b)  
Fig. A-1 Typical thermal cycles measured below the stainless steel substrate during (a) electron 
beam processing and (b) selective laser melting. 
 
(a) (b)  
Fig. A-2 Creep properties of (a) as-built, (b) STA982 samples fabricated by EBM and SLM (650 °C, 
550 MPa). 
 
(a)  (b)  
Fig. A-3 Fracture surfaces of (a)as-built and (b) STA982 samples fabricated by SLM. 
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Appendix II 質問事項回答書 
Ⅱ.1 クリープ試験条件の決定方法 
 試験温度について，2.1節に示した通り，Inconel 718 の強化相である γ″相は 650 ˚ C 以上で
非整合析出相の δ相に変態してしまうため，Inconel 718 の実用温度域は 650 ˚C 以下とされ
ている．そのため，本研究では実用温度域での最大温度 650 ˚C に着目し試験を行った．試
験応力については，研究開始当初，SLM材との比較を検討していたため，SLM材の 650 ˚ C
の高温引張試験結果を参考に決定した．Table A-1に示すように最小 0.2%耐力が SLM as-built 
0˚材の 594.4 MPaであったため，それ以下の 550 MPa を採用した． 
Table A-1. Tensile properties of SLM sample at 650 °C. 
 
 
Ⅱ.2 As-built材が最もよい特性を示すのか． 
 本研究の結果から，室温硬さと室温引張，高温引張では熱処理材でかすかな特性の向上が
観察されたが，クリープ特性においては熱処理を施さない as-built材が最も優れた結果を示
した．ジェットエンジン部品は多く使われることから，クリープ特性が最も重要となるため，
本研究の目的でもある IN 718 EBM 材の航空宇宙分野への実用を想定したとき，最適な試料
は as-built材となることが明らかになった． 
 
Ⅱ.3 EBMの機械特性は造形中の造形パラメーターによって決まるとき，造形後の材料を今
後研究する上での提案や展望はあるか． 
 本研究の結果から，造形中の条件（ex. 造形温度，造形時間）得られる組織と特性が決ま
ることが明らかになった．従来法で造形された IN 718 は，熱処理が必要不可欠な合金であ
り，その後処理法の研究が多くされてきたが，EBM 技術の発明により後処理が必要なくな
ったとき，造形後の EBM材を対象とした後処理技術の研究の意義は何なのだろうか．その
1 つに，造形中にはできないより細かな熱処理温度の影響の調査があると考えられる．EBM
造形完了材に対し，詳細な熱処理を施し，EBM材の大まかな組織に対する TTT 図の作成を
することで造形中の最適雰囲気温度検討や造形時間ごと得られる組織の推定に役立てられ
る．さらに，IN 718は高温下で使用される合金であるため，使用中にも組織が変化し特性も
変化する．そこで，EBM 造形完了材を用いて使用環境に近い条件で試験することで，材料
の寿命予測に対する知見を得ることが，EBM 材の実用化には必要だと考えられる． 
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Ⅱ.4 粒内の γ″相と粒界の δ相はどちらのほうが特性に大きく影響を及ぼすのか． 
IN 718 の強化機構は，大きく粒内強化と粒界強化の 2つがある．IN 718 は γ″析出強化型
合金であるため，γ″相の強化機構が重要視される傾向があるが，その一方で，粒内が強化さ
れることで想定的に粒界が弱くなり，粒界で優先的に破壊が生じてしまう．特に，本研究で
扱った EBM材は一方向凝固材に類似した組織を示し，結晶形状に異方性を持つことが明ら
かになった．そのため，結晶粒界が特性に対し与える影響が重要となった．実際に引張試験
とクリープ試験の結果から，粒界で破壊が生じており，粒界形状や粒界析出物が強度に影響
を及ぼすことが明らかになった．これより，結晶形状に異方性のある材料では，粒内のγ″
相と同じくらい粒界δ相の影響が大きいと考えられる． 
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